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Résumé 
 
L’extension de l’emploi des alliages de titane à des températures plus élevées nécessite leur 
protection par application d’un revêtement à leur surface. Le projet APROSUTIS a pour objet le 
développement de tels systèmes. L’application de revêtements composés d’aluminium et de platine à 
but protecteur a été réalisé par la technique de dépôt chimique en phase vapeur, utilisant des 
précurseurs métalorganiques. Le couplage de l’élaboration des couches et du criblage des 
performances par des essais d’oxydation a nécessité la conception d’un réacteur de dépôt original. Les 
composés métalorganiques Me3(MeCp)Pt, et TIBA et DMEAA on été utilisés pour le dépôt du platine 
et de l’aluminium, respectivement. Les revêtements ont été élaborés selon deux architectures 
distinctes, d’une part la superposition d’une couche d’aluminium sur une sous-couche de platine pour 
former un dépôt séquentiel, d’autre part le dépôt simultané de ces deux éléments pour former un 
revêtement de composition uniforme. Les dépôts ont été réalisés entre 200°C et 300°C sous des 
pressions comprises entre 10 torr et 70 torr. La microstructure des ces dépôts a été rendue compacte 
par l’utilisation de surfactifs. 
Les essais d’oxydation isotherme, effectués durant 100 h à 600°C,  ont mis en évidence que les 
dépôts séquentiels et co-dépôts utilisant le DMEAA conduisent à la diminution de la cinétique 
d’oxydation d’un ordre de grandeur. Les morphologies des alumines métastables développées en 
surface (principalement γ-Al2O3 et χ-Al2O3) sont très variées. Des phénomènes de diffusion lors des 
essais d’oxydation mènent à la formation d’une zone d’interdiffusion composée majoritairement de 
Al3Ti, et à l’apparition de nodules riches en platine à l’interface revêtement-zone d’interdiffusion. 
L’utilisation des revêtements Al-Pt déposés par MOCVD pour la protection des pièces en titane de 
géométrie complexe dans le domaine de l’aéronautique s’avère prometteuse. La maîtrise et 
l’optimisation des microstructures obtenues sont cependant nécessaires pour diminuer davantage la 




Extending the use of titanium alloys to higher temperatures requires the use of protective coatings. The 
APROSUTIS project aim in developing such systems. Aluminium and platinum coatings deposition 
were processed by using the chemical vapour deposition technique, involving metal-organic 
precursors. The simultaneous consideration of the deposition of coatings and the requirement of 
oxidation tests lead to the design of an original MOCVD reactor. Me3(MeCp)Pt was used as a Pt 
precursor, TIBA and DMEAA as Al precursors. Coatings were processed in two ways, the sequential 
one, with an aluminium layer deposited upon a platinum sublayer; the co-deposited one, with 
simultaneous deposition of the two metals. Deposition temperatures were between 200°C and 350°C, 
pressure between 10 torr and 70 torr. Coatings with dense, pore-free microstructure were obtained by 
using surfactant –assisted deposition. 
 Isothermal oxidation tests, performed during 100 h at 600°C, allowed 10 times decrease of the 
oxidation kinetics of DMEAA processed coatings. Metastable aluminas, mainly composed of γ-Al2O3 
and χ-Al2O3, have been developed on the surface,. Diffusion phenomena appeared during oxidation 
tests, leading to the formation of an interdiffusion zone in the upper part of the alloy, surmounted by 
Pt-rich nodules. The interdiffusion zone is mainly composed of Al3Ti. The use of MOCVD processed 
Al-Pt coatings for titanium turbine parts with complex shapes is promising. This work revealed that 
the optimisation of the coatings microstructures is expected to allow further decreasing  the oxidation 
kinetics of the coated alloys. 
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Grand riposteur du tac au tac,
Amant aussi ?Pas pour son bien !-
Ci-gît Hercule-Savinien
De Cyrano de Bergerac
Qui fut tout, et qui ne fut rien.








1Leurs propriétés mécaniques, leur résistance au fluage à des températures élevées, et leur
légèreté font des alliages de titane des matériaux attractifs pour l’industrie aéronautique. Leur usage
est déjà largement répandu dans ce secteur, et bon nombre d’alliages ont été développés pour répondre
à des besoins spécifiques des industries aéronautiques. Notamment des constructeurs de moteurs à
turbine, dont les impératifs d’amélioration de rendement et de diminution de la consommation en
carburant de leurs turbomachines passent essentiellement par l’allègement des moteurs et
l’augmentation des températures de service. Or, l’extension des alliages de titane à des zones de plus
haute température des moteurs ou l’augmentation de la température de fonctionnement des moteurs
pose le problème de l’oxydation de ces alliages. Si leurs cinétiques d’oxydation restent acceptables
jusqu’à des températures de l’ordre de 400°C, au-delà de 500°C, les phénomènes d’oxydation et leurs
corollaires (écaillage, fragilisation, etc.) ne peuvent plus être négligés. Cet inconvénient qui a jusqu’ici
limité l’utilisation des alliages de titane se fait donc de plus en plus contraignant. La création
d’alliages résistants à l’oxydation tout en conservant leurs propriétés mécaniques ne semble pas devoir
intervenir à brève échéance. C’est pourquoi la solution de revêtements protecteurs émerge comme
l’une des plus simples et efficaces solutions.
Le présent travail de thèse a été suscité par le lancement d’un projet national alliant industriels
et laboratoires académiques, ayant pour thème la protection des alliages de titane par des traitements
de surface adaptés. En effet, des besoins industriels de revêtements pour alliages de titane exposés au
paragraphe précédent ont conduit plusieurs industriels français à se fédérer avec des laboratoires
universitaires pour défendre un projet commun : APROSUTIS (Amélioration des PROpriétés de
Surface des alliages de Titane Structuraux en conditions sévères de fonctionnement). Ce projet a été
réalisé dans le cadre d’un appel d’offre du Ministère de la Recherche et de l’Industrie, et fait partie du
Réseau National Matériaux et Procédés (RNMP).




Les laboratoires co-signataires sont :
- Le Laboratoire de Métallurgie Physique de Poitiers (LMP) ;
- Le Centre Interuniversitaire de Recherche et d’Ingénierie des MATériaux de Toulouse
(CIRIMAT) ;
- Le Laboratoire de Mécanique et de Physique des Matériaux de Poitiers (LMPM) ;
- Le Laboratoire de Génie de Production de l’École d’Ingénieurs de Tarbes (LGP) ;
- Le Centre d’Élaboration des Matériaux et d’Études Structurales de Toulouse (CEMES) .
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Le projet se scinde en trois thèmes principaux :
- Thème I : protection des pièces contre la corrosion et la corrosion sous contrainte à
température modérée. Les principales origines des phénomènes de corrosion étant
l’environnement salin et les produits de dégradation du liquide hydraulique (esters d’acide
phosphorique).
- Thème II : amélioration des propriétés tribologiques pour les micro-déplacements à basse
température (20-200°C) et dans le domaine cryogénique (–253 à –196°C).
- Thème III : élaboration de barrières de diffusion contre l’oxygène et l’azote à moyenne et
haute température.
Les thèmes I et II ont pour support principal l’alliage TA6V, le thème III l’alliage Ti6242 et
dans une moindre mesure l’intermétallique Ti48Al2Nb2Cr.
Le thème III est traité conjointement par le LMP de Poitiers et le CIRIMAT. Les couches
développées par le LMP sont constituées de SiC et SixNy déposés par PVD avec assistance par
Mélange Ionique Dynamique (MID).
L’équipe CVD du CIRIMAT s’est quant à elle intéressée dans le cadre du thème III à
l’application de revêtements aluminium-platine par MOCVD. Les revêtements aluminium-platine tels
que ceux envisagés au CIRIMAT sont utilisés dans l’industrie aéronautique depuis les années 70, et
font partie des meilleures barrières contre l’oxydation pour les superalliages à base nickel connues.
Parmi les nombreux revêtements intermétalliques aluminoformeurs, leurs performances en termes de
tenue à l’oxydation cyclique sont remarquables. Cependant, leur mode d’élaboration actuel empêche
leur application aux alliages de titane en général, et aux alliages de type Ti6242 en particuliers. Ces
alliages sont obtenus par forgeage afin d’obtenir une microstructure lamellaire qui leur confère leurs
propriétés mécaniques. Une exposition prolongée à des températures trop importantes (>600°C)
dégrade cette microstructure. Or, le procédé de dépôt de l’aluminium emploie actuellement des
températures comprises entre 700 et 1000°C pour le dépôt lui-même, suivit d’un recuit de diffusion de
quelques heures à une température adaptée au système. C’est pourquoi l’élaboration d’un procédé de
dépôt du système platine-aluminium à basse température par MOCVD constitue une solution
intéressante à apporter au problème de protection des alliages de titane contre l’oxydation à
relativement haute température.
Cette étude se scindera en quatre chapitres, et la démarche suivie sera la suivante.
Le premier chapitre sera consacré à l’étude des matériaux utilisés et des systèmes envisagés,
afin de donner une vision de l’importance du titane dans l’industrie. Tout d’abord, un bref aperçu de
l’industrie et de  la métallurgie du titane précédera une présentation du titane en tant que métal et de
ses alliages en général, puis des alliages Ti6242 et Ti48Al2Nb2Cr plus particulièrement. S’agissant ici
de protéger ces matériaux contre l’oxydation, leur comportement au cours de leur exposition à des
conditions oxydantes se doit d’être étudié, et les solutions apportées à ce jour aussi. Plusieurs types de
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systèmes ont déjà été expérimentés pour la protection contre l’oxydation d’alliages de titane ou
d’intermétalliques.  Il s’agit de revêtements de natures diverses (céramiques, métalliques…) ayant
pour but de limiter la diffusion d’oxygène vers l’alliage ou de développer des couches d’oxydes
limitant cette diffusion. Un certain nombre de ces systèmes sont hérités des technologies appliquées
aux superalliages de nickel, et adaptés aux alliages de titane. Les systèmes aluminium-platine, pourtant
classés parmi les plus efficaces, n’ont pas encore fait l’objet d’un tel transfert, en raison d’un procédé
d’élaboration incompatible avec la conservation de la microstructure des alliages à base de titane. Ces
revêtements font l’objet de nombreuses études tant sur leurs procédés de fabrication que sur leur
comportement en service. En plus d’un effet protecteur important, ces études mettent en avant une
bonne tenue des couches d’oxyde formées lors des cycles thermiques endurés en service, ce qui
constitue le principal avantage de ces systèmes par rapport aux revêtements d’aluminium seul. Les
raisons de cet effet du platine au sein des revêtements d’aluminium ont été largement étudiées. Malgré
cela, aucun des mécanismes proposés n’a pu être clairement identifié comme responsable de l’effet du
platine. Les très rares études consacrées à l’application de revêtements aluminium-platine sur alliages
de titane affichent cependant des résultats prometteurs.
Le second chapitre nous permettra de décrire le cadre expérimental de ce travail. Après un bref
retour sur les alliages constituant les substrats utilisés, et leur caractérisation expérimentale, le réacteur
utilisé pour la mise au point des revêtements sera décrit. Le couplage des mesures
thermogravimétriques avec le revêtement des substrats a nécessité la conception d’un four MOCVD
original, permettant de revêtir l’intégralité des substrats en une seule opération. La perspective de co-
dépôts a aussi exigé la fabrication d’un système d’alimentation complexe. Le caractère innovant de ce
réacteur, sa géométrie complexe et ses dimensions inhabituelles ont demandé une modélisation du
système afin de limiter au possible les phases de mise au point. Les essais d’oxydation évoqués ont été
réalisés grâce au matériel et au savoir-faire de l’équipe MEMO du CIRIMAT. Ces essais seront décrits
en détail, ainsi que la méthodologie employée pour extraire les constantes de cinétique d’oxydation
des données obtenues. Les autres techniques de caractérisation employées seront enfin succinctement
décrites.
Les dépôts réalisés seront décrits au troisième chapitre. Deux types d’architectures seront
envisagés. D’une part le dépôt successif d’une couche de platine surmontée d’une couche d’aluminium
dit « dépôt séquentiels », d’autre part, le dépôt simultané de ces deux éléments, dit « co-dépôts ». En
premier lieu les dépôts de platine, constituant la sous-couche nécessaire à l’élaboration des dépôts
séquentiels. Puis les dépôts d’aluminium à partir de triisobutylaluminium (TIBA), et leurs interactions
avec les dépôts de platine en sous-couche ou en co-déposition. La difficulté pour obtenir des couches
d’aluminium aux morphologies continues ont mené à l’utilisation d’un surfactif : l’iode, obtenu à
partir d’iodoéthane. En raison des faibles performances obtenues lors des essais d’oxydation par les
revêtements employant le TIBA, les dépôts d’aluminium ont par la suite employé le
diméthyléthylamine alane (DMEAA). Son comportement sur substrat titane puis Ti6242, ainsi que ses
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interactions avec la sous-couche de platine seront traités. Enfin nous nous intéresserons au dépôt
simultané d’aluminium et de platine et à leurs spécificités.
Le quatrième chapitre sera consacré à l’étude du comportement en oxydation révélé par les
essais thermogravimétriques et les caractérisations effectuées sur les échantillons oxydés. Dans un
premier temps, nous discuterons les résultats des essais d’oxydation isotherme effectués sur les
échantillons élaborés en employant le TIBA. Nous examinerons ensuite les résultats d’essais similaires
effectués sur les échantillons obtenus en employant le DMEAA. Enfin, les essais préliminaires
d’oxydation cycliques effectués sur des co-dépôts aluminium-platine employant le DMEAA seront
exposés.
Cette étude sera terminée par un résumé de la démarche générale adoptée et des résultats
marquants dégagés. Ce résumé intègrera également une discussion des points restant en suspens et un
aperçu des perspectives ouvertes au terme du travail de thèse.
Chapitre I
Le Titane, les Alliages de Titane et
leurs revêtements métalliques protecteurs
Chapitre I Titane, Alliages de Titane et Revêtements Métalliques Protecteurs
1
1) Les Alliages de Titane
L’emploi du titane et de ses premiers alliages en tant que matériau de construction aéronautique
s’est généralisé au cours des années soixante. Parallèlement, son utilisation s’est répandue dans
d’autres secteurs, tels que les industries chimiques et pétrolières. Cet engouement pour ces matériaux
aux excellentes propriétés (légèreté, rigidité, bonne tenue à la corrosion et à la fatigue) s’est
naturellement accompagné d’un accroissement de la demande de production. En retour,
l’augmentation de la production mondiale, l’affinement des procédés et les nouvelles techniques
élaborées ont permis une diminution des coûts de production et la satisfaction de la demande.
a) Quelques Chiffres
Le titane est le 7ème métal sur terre en abondance. On le trouve principalement sous quatre
formes de minerais: le leucoxène, le rutile, l'ilmenite et les scories. Composés de 54% à 90% de TiO2
en masse, leur prix varie de 60 $/t à 600 $/t. 95% du titane est utilisé sous forme de TiO2 dans
l'industrie papetière.
Les 3 grands pays producteurs de minerai sont l'Australie, l'Afrique du Sud et le Canada. On
trouve également des ressources aux USA, en Norvège, en Ukraine et en Chine. Les moyens de
production de titane à partir de ses minerais se sont mis en place dans les pays consommateurs pour
des raisons de stratégie de défense ou de stratégie industrielle. Ainsi les principaux producteurs de
titane (sous forme d’éponge) au monde sont le Japon, les États-Unis, l’ex-URSS et la Chine (Voir
Tableau I).
          Tableau I. Historique de la production d’éponge de titane (tonnes). Source ITA/USGS/JTS
1998 1999 2000 2001 2002
USA 21640 21640 21640 9940 8940
Japon 25800 25800 25800 25800 30000
CEI (Ex-URSS) 48000 54000 54000 54000 54500
Chine 7000 7000 7000 7000 7200
Total 102440 108440 108440 96740 100640
Pour les années à venir, la consommation mondiale de titane devrait profiter de la compétition
entre Boeing et Airbus. De plus le renouvellement des flottes des compagnies aéronautiques
(lancement des Airbus A380 et Boeing 787) et l’extension du trafic aérien devraient accentuer cette
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tendance. Le secteur des applications militaires aéronautiques et terrestres reste quant à lui un des
principaux consommateurs mondial (blindage et structures de véhicules).
L’apparition de nouvelles techniques et de moyens de production accrus -notamment en
Europe de l’Est et en Chine- et la concurrence entre ces deux producteurs bénéficiant tous deux d’une
main d’?uvre à bon marché, devrait provoquer une baisse significative des coûts sur le marché
mondial pour peu que la demande ne s’accroisse pas plus vite que l’offre. La figure 1 illustre
l’évolution du prix moyen de l’éponge de titane sur le marché européen. On constate que le prix
moyen au kilogramme a augmenté de 4 $ en 1994 pour atteindre 7 $ en 1997 et depuis évolue entre 6
et 8 $.
Figure 1. Évolution du prix moyen de l’éponge de titane sur le marché européen.
b) Métallurgie du Titane
Dans un premier temps, le minerai est transformé par un procédé de carbochloration. Le
dioxyde de titane extrait des minerais est transformé en tétrachlorure de titane par réaction avec du
dichlore et du carbone. Composé gazeux à température ambiante, TiCl4 est liquéfié et distillé. Puis le
TiCl4 pur obtenu est réduit à 800°C par du magnésium (procédé KROLL), ou par d’autres procédés de
réduction tels que procédé HUNTER utilisant la réduction par le sodium. Le titane solide formé
surnage. On le distille à 900-950°C sous pression réduite pour éliminer les traces de Mg et MgCl2. On
obtient alors "l'éponge de titane", pure à plus de 99%. Beaucoup d'études se concentrent sur cette
phase pour en réduire les coûts.
Les éponges de titane obtenues sont fondues en lingots par la technique nommée VAR
(Vacuum Arc Remelting). Celles-ci sont compactées mécaniquement avec des copeaux issus du
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lieu d’électrode pour l’arc qui s’établit entre lui et un creuset en cuivre refroidi par eau. Dans ce
procédé, dit à électrode consommable, l’électrode fond et le titane liquide est récupéré  dans le creuset.
Il est aussi possible d’employer une électrode de cuivre non consommable. Une seconde fusion est
toujours nécessaire, où le lingot issu de la première fait office d’électrode consommable. Afin
d’obtenir une homogénéité acceptable, l’ajout des éléments d’alliage s’effectue avant la première
fusion. De nouvelles techniques, dites à foyer froid, voient le jour pour la réalisation des lingots, où la
source de chaleur servant à la fusion est un  plasma ou un faisceau d'électrons.
Ces nouvelles techniques dédiées notamment à l'aéronautique pour les pièces critiques,
permettent d'obtenir des alliages aux propriétés variées [1]. Le procédé de fusion plasma ne nécessite
qu’une seule phase. Une fois les investissements amortis, il conduit à des réductions de coût. Ce
procédé réduit également le nombre d'inclusions denses par décantation des déchets. Un nouveau
procédé de production nommé FFC est aussi en cours de développement par l’université de Cambridge
qui permettrait l’abaissement du coût de production et un meilleur contrôle des inclusions, la
production directe de poudres alliées etc. Ce procédé repose sur l’électrolyse d’oxyde de titane pour
aboutir directement au titane métallique, voire à l’alliage en employant un mélange d’oxydes
approprié. L’industrialisation de ce procédé est à l’étude aux Etats-Unis.
c) Propriétés Physiques du Titane et de ses Alliages
Le titane présente une transformation allotropique à 882°C, passant d’une phase dite a une
phase b [2]. Certains éléments, comme l’oxygène, l’azote et l’hydrogène, se retrouvent en solution
solide dans le titane dans des sites interstitiels. Les implications de ce phénomène dans la résistance à
l’oxydation du titane et de ses alliages seront exposées plus loin. Des solutions solides
substitutionnelles sont possibles avec de nombreux éléments, tels que fer, molybdène, manganèse ou
aluminium.
L’introduction d’éléments permet d’obtenir des alliages biphasés a-b, et aux microstructures
complexes. La maîtrise des proportions relatives des phases a et b s’effectue par l’ajout de ces
éléments, selon qu’ils stabilisent la phase alpha ou la phase bêta. Ces éléments sont nommés
alphagènes et bétagènes.
- Les éléments alphagènes : ces éléments sont bien plus solubles dans la phase a que dans la phase b.
Ils stabilisent la phase a en augmentant la température de la transformation allotropique aà b . parmi
ceux-ci, on trouve l’aluminium et l’étain en solution solide de substitution ; l’oxygène, l’azote, le
carbone le bore, etc. en solution solide d’insertion. La figure 2 présente le diagramme binaire Ti-Al,
l’aluminium étant le principal élément d’alliage du titane, particulièrement dans les alliages décrits par
la suite.
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Figure 2. Diagramme de phase Ti-Al [3].
- Les éléments bétagènes : ils sont très solubles dans la phase b et stabilisent cette dernière. On peut
citer le fer, le silicium, le chrome, etc. en solution solide de substitution, et l’hydrogène en solution
solide d’insertion. Les molybdène, vanadium, niobium et tantale sont bétagènes à température
ambiante si leur concentration est suffisamment élevée (jusqu’à 20 % at.).
 Afin de pouvoir apprécier la nature de la phase prédominante dans un alliage donné, des règles
d’équivalence en Al et Mo pour les éléments alphagènes et bétagènes respectivement, ont été établies
[4]. On note alors la concentration totale des éléments de chaque catégorie par [Al]éq et [Mo]éq. Les
caractéristiques propres aux diverses phases seront décrites brièvement.
d) Emploi des Alliages de Titane
Selon leur microstructure et la nature des phases (a et/ou b) qui les composent, les alliages de
titane présentent une large gamme de propriétés mécaniques. Les trois principales familles d’alliages
sont :
- Alliages a et quasi-a : ils contiennent 5 à 8 % at. [Al]éq et 0,8 à 2 % at. [Mo]éq. Ils résistent bien au
fluage jusqu’à 550°C environ et à la corrosion jusque vers 1100°C.
- Alliages a-b : ils utilisent la zone intermédiaire biphasique créée par l’ajout d’éléments. On y trouve
de 3 à 8 % [Al]éq et de 1,7 à 12 % [Mo]éq. Leur résistance à haute température est excellente (tenue au
fluage), et leur microstructure reste stable à des températures inférieures à 350°C. (Par stabilisation de
la phase b.)
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- Alliages b et quasi-b : composés de 1,4 à 4 % [Al]éq et de 11 à 23 % [Mo]éq, ils présentent
d’excellentes caractéristiques à haute température, mais sont instables en dessous de 350°C. On
obtient de nettes améliorations de leurs propriétés par trempe et revenu.
Dans le cadre du projet APROSUTIS, les substrats utilisés pour l’élaboration des revêtements
envisagés sont des pastilles d’un alliage quasi-a, le Ti6242, fournies dans leur état final après
traitement thermique. Suite à une erreur dans la fourniture des substrats, certains des revêtements ont
été appliqués sur un alliage de type TiAl. Dans le paragraphe suivant, nous présenterons rapidement
cet intermétallique en plus du Ti6242.
e) Les Alliages Ti6242 et Ti48Al2Nb2Cr
L’alliage Ti6242 a été élaboré pour répondre à une demande des domaines aéronautiques
d’alliages de titane quasi-a utilisables à hautes températures. Le choix de cet alliage en tant que
substrat pour notre étude a été effectué en concertation avec les partenaires industriels lors du
démarrage du projet APROSUTIS. L’amélioration de la résistance à l’oxydation de ce matériau
présente un intérêt important du point de vue industriel.
Le Ti6242 est composé de 86% massiques de titane, 6% d’aluminium, 2% d’étain, 4% de
zirconium et 2% de molybdène. Il se compose essentiellement d’une phase a avec une faible
proportion de phase b, stabilisée à température ambiante par les éléments bétagènes évoqués plus haut.
La présence de la phase b, entre autres, lui confère des propriétés de résistance au fluage et à la fatigue
qui le font retenir pour des applications entre 400 et 600°C [5]. Sa densité est d’environ 4,5 g.cm-3 et la
température de transition (a-b)/b se situe aux alentours de 993°C. L’addition de 6% d’aluminium
stabilise fortement la phase a alors que les 2 % de molybdène jouent le rôle de stabilisateurs de la
phase b. L’étain et le zirconium ne jouent pas de rôle notable dans la stabilisation des deux phases
respectives, mais constituent des éléments durcisseurs en solution solide. Le molybdène sert aussi à
améliorer la rigidité de l’alliage à haute température. Enfin la combinaison de l’aluminium, de l’étain
et du zirconium augmente la résistance au fluage [6].
La microstructure du Ti6242 est lamellaire, de type Widmanstatten, comme on le verra au chapitre II,
où les substrats sont détaillés. Celle-ci est obtenue par forgeage dans le domaine (a+b)  (i.e.  T  >
993°C), suivi d’un recuit de mise en solution (a+b) (i.e. T > 993°C) [6]. Cette microstructure
détermine en grande partie les propriétés de l’alliage. Pour cette raison,  on a pris soin lors de la
réalisation des revêtements, de ne pas utiliser de plages de température risquant de modifier la
microstructure des substrats.
L’alliage du titane avec l’aluminium en proportions sensiblement équivalentes mène à une
autre famille de matériaux aux propriétés intéressantes, les alliages intermétalliques g-TiAl. L’alliage
que nous avons utilisé est le Ti48Al2Nb2Cr, qui fait partie de la principale famille de ces alliages, de
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composition générale Ti-(45-48)Al (pourcentages atomiques) [7]. L’intérêt majeur de ces alliages,
outre leur faible densité, réside en leur excellente tenue à l’oxydation à haute température (entre 500°C
et 1000°C). Leur faible ductilité à température ambiante limite leur emploi [8]. Les alliages TiAl
présentent deux phases principales, a2 et g. Les alliages Ti-(45-48)Al présentent la proportion optimale
de phases a2/(a2+g) : entre 5 et 15 %at. Comme pour le Ti6242, la microstructure joue un rôle
important dans les propriétés mécaniques et le comportement dans le temps de ces alliages. Deux
structures extrêmes ont été mises en évidences ; l’une composée de grains fins à faible facteur de
forme (Figure 3-a), l’autre de lamelles parallèles arrangées par domaines (Figure 3-b).
Fig. 3 ; Alliages g-TiAl : a) Structure à grains fins ;       b) Structure lamellaire [7].
- La structure à grains fins présente une faible dureté, ainsi qu’une faible résistance au fluage à haute
température, mais une ductilité convenable à température ambiante.
- La structure lamellaire présente de bien meilleures propriétés mécaniques à haute température mais
une plus faible contrainte à la rupture et une ductilité moindre à température ambiante.
- Les structures intermédiaires, de fractions volumiques lamellaires variables, suivent un
comportement inverse  en ductilité et en contrainte à la rupture. Cependant, l’obtention d’un
compromis convenable entre ces deux propriétés semble difficile.
Les propriétés intéressantes de la forme lamellaire à haute température sont complétées par
l’addition d’éléments supplémentaires, que ceux-ci soient présents en solution solide ou en dispersion
[9]. Par exemple, afin de palier les problèmes de ductilité à température ambiante, des ajouts de
niobium, chrome, vanadium. se sont avérés efficaces. Le renforcement et le durcissement ont été
obtenus par ajouts de tungstène, bore, carbone… L’incorporation de Si et C améliore la résistance au
fluage. Le raffinement de la microstructure limite les inconvénients déjà énumérés tels que leur faible
ductilité, leur contrainte de rupture à température ambiante peu élevée, etc. [7].
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2) Propriétés en Oxydation des Alliages Ti6242 et Ti48Al2Nb2Cr
L’oxydation des alliages de titane obéit à une cinétique contrôlée par la diffusion de l’oxygène à
travers les couches d’oxyde. Cette cinétique suit une loi parabolique. Celle-ci est due au mécanisme
d’oxydation régi par la diffusion des espèces à travers les couches d’oxyde, et la mesure de la prise de
masse permet d’extraire la constante cinétique d’oxydation parabolique (kp). Cette grandeur permet
une comparaison efficace des échantillons oxydés selon le même protocole expérimental, décrit en
détail au chapitre II.
On constate sur le diagramme de la figure 4 que la cinétique d’oxydation du titane augmente
considérablement entre 600 et 950°C passant d’une constante cinétique d’oxydation (kp) de 8,33.10-8
mg².cm-4.s-1 à 600°C, à 5.10-5 mg².cm-4.s-1  à 950°C. Les constantes de cinétique d’oxydation des
principales formes d’alumines sont données pour comparaison, puisque les systèmes aluminium-
platine envisagés dans notre étude forment des alumines lors de leur oxydation. Les constantes
cinétiques d’oxydation de NiAl conduisant à la formation d’alumines déterminées expérimentalement
sont également reportées sur la figure 4.
Figure 4. Constantes cinétiques d’oxydation du titane, de l’alliage Ti6242 (expérimental) et de NiAl
(Sources Ti : Kofstad (1988), alumines : Brumm & Grabke (1992)).
Quant à la cinétique d’oxydation de l’alliage Ti6242, elle reste faible jusqu’à 450°C,
autorisant ainsi son utilisation à des températures inférieures. Au-delà, la cinétique d’oxydation
devient importante et la dégradation de l’alliage qui en résulte peut devenir dommageable aux
propriétés mécaniques des pièces oxydées.
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Figure 5. Surface d’un échantillon de Ti6242,
oxydation cyclique (20x1h) à 750°C, 50°C/s, air du laboratoire.
Cette dégradation est particulièrement visible lors des oxydations cycliques, comme le montre
la figure 5. Les couches d’oxydes formées s’écaillent en feuillets non adhérents [10].
Un second phénomène dû à l’oxygène participe à la dégradation des alliages de titane. Il s’agit
de la dissolution d’oxygène dans le réseau cristallin du métal. L’oxygène en contact avec le titane est
absorbé par son réseau cristallin, et mis en solution solide d’insertion, il se crée alors une couche très
fragile en surface [9], s’épaississant dans le temps (phénomène de diffusion) [7]. La solubilité de
l’oxygène dans le titane peut monter jusqu’à 33% at. comme on peut le constater sur le diagramme de
phases Ti-O présenté à la figure 6. Ce phénomène est aussi observé avec l’hydrogène.
Intéressons-nous maintenant aux alliages g-TiAl. Là aussi, deux sortes de phénomènes peuvent
altérer ces composés intermétalliques. L’oxydation classique due à l’air : à la surface de l’alliage se
forme une couche mixte TiO2/Al2O3. Les données thermodynamiques ne montrent pas de différence
d’énergie libre importante entre les deux oxydes [11]. Cependant, en dessous de 750°C et sous air, on
assiste à l’oxydation préférentielle de Al, menant à l’apparition d’une couche de Al2O3, avec très peu
voire pas d’inclusions de TiO2. Au dessus de 800°C, sous air, la tendance est inversée et TiO2
constitue majoritairement la couche revêtant l’alliage. Cette couche ne constitue donc pas une
protection contre une oxydation supplémentaire [12-14], ni contre l’autre mode de dégradation : la
dissolution d’oxygène dans l’alliage.
1 mm
100 µm
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Figure 6. Diagramme de phases Ti-O [3].
Bien que les alliages Ti-Al présentent une diffusivité de l’oxygène cinq fois plus faible que les
alliages de titane (Par ex. Ti6242) et une limite de solubilité d’oxygène moindre [15], il reste
nécessaire de créer une couche superficielle agissant comme barrière de diffusion pour l’oxygène à
haute température.
La résistance à l’oxydation cyclique des alliages de titane, excellente jusqu’à 800°C, devient
faible au-delà de cette température, car là aussi la pellicule de TiO2 s’écaille, laissant l’alliage mis à nu
se ré-oxyder. La croissance d’une sous couche de Al2O3 limitant l’apport d’oxygène vers la matrice et
supprimant la croissance de la couche de TiO2 peut être favorisée par addition de Nb, W ou Si [7].
L’oxydation de ces alliages sous faible pression partielle d’oxygène (inférieure à 10-2 Pa à 950°C, par
exemple) favorise aussi la croissance d’une couche d’alumine par rapport aux oxydes de titane. Une
simulation thermodynamique réalisée au laboratoire à l’aide du logiciel GEMINI [16] a confirmé ce
phénomène.
La formation préférentielle de TiO2 au contact de l’air, à haute température (900°C), peut être
expliquée par « l’effet azote », schématisé sur la figure 7 [7]. On a pu constater que pour la même
température, dans une atmosphère d’oxygène pur, les alliages g-TiAl forment des films protecteurs
d’alumine. L’apparition de TiO2 au cours du maintien de l’alliage à ces températures pourrait donc
être liée à la présence d’azote dans le mélange oxydant, ici l’air. L’examen au MET de pièces oxydées
à 900°C une heure durant à l’air met en évidence la présence de TiN et de Al2O3 en surface [17].
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Figure 7. Mécanisme supposé de l’effet néfaste de l’azote [7].
La figure 8 présente la section isotherme à 1300°C du diagramme de phases quaternaire Al-N-
O-Ti. Le mécanisme avancé pour expliquer ce phénomène d’oxydation en présence d’azote consiste
en la formation de TiN en présence d’azote parallèlement à l’oxydation. Au contact de l’oxygène à
haute température, le TiN s’oxyde en TiO2. L’azote libéré réagit avec le titane des couches sous-
jacentes, propageant ainsi l’oxydation vers les strates inférieures. Ce mécanisme, qui reste à vérifier,
explique l’absence de couche d’alumine continue à la surface dans ces conditions.
Fig. 8. Diagramme de phases Ti-Al-O-N, à T=1300°C [18].
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Afin de palier cette absence de couche protectrice en affectant le moins possible les propriétés
mécaniques de ces alliages, une solution simple consiste à appliquer une couche protectrice à la
surface [19]. Cette couche peut être appliquée directement, par une technique de dépôt en phase
vapeur (PVD, CVD) Il s’agira d’un revêtement qui soit ne s’oxyde pas dans les conditions d’oxydation
(par exemple Si3N4), soit est déjà un oxyde (Al2O3 ou SiO2, principalement). Mais on peut aussi
utiliser un revêtement métallique qui développera une couche d’oxyde protectrice dès les premiers
instants de l’oxydation. De nombreux systèmes utilisent l’alumine comme barrière de diffusion pour
l’oxygène. Pour cela, une couche à forte teneur en aluminium doit être appliquée sur l’alliage, qui
produira l’alumine protectrice. C’est dans cette optique qu’a été envisagé le dépôt aluminium-platine
sur ces alliages, en tant que producteur d’alumine.
3) Les Traitements de Surface des Alliages de Titane
De par leur excellente résistance à l’oxydation à relativement basse température, les alliages
de titane ont été à ce jour essentiellement employés sans revêtements protecteurs. En effet, leurs
cinétiques d’oxydation à basse température son lentes. Ceci explique le nombre relativement limité
d’études consacrées à la protection de ces alliages, alors que les revêtements protecteurs pour les
superalliages utilisés en aéronautique ont été étudiés depuis de nombreuses années [20, 21].
De ce fait, la plupart des revêtements étudiés pour la protection des alliages de titane ont été à
l’origine conçus pour les superalliages à base Ni. Ce n’est que par la suite que l’adaptation des alliages
à base de titane aux hautes températures a suggéré le transfert de ces technologies [22]. Les
revêtements à but médical (prothèses) ne seront pas abordés ici. Beaucoup d’articles publiés ces dix
dernières années relatent des études effectuées sur des alliages de type TiAl, étant donné leur
résistance aux très hautes températures ( 800°C et plus). Un certain nombre de publications relatent
aussi des essais réalisés sur des alliages quasi-alpha. La demande croissante de l’industrie pour de tels
revêtements a abouti au projet APROSUTIS.
La protection efficace d’un substrat métallique par un revêtement peut s’effectuer à travers
plusieurs types de revêtements, comme on l’a indiqué plus haut.
a) Revêtements Céramiques
Le dépôt direct d’une couche d’oxyde résistante à la diffusion d’oxygène et d’azote est la
stratégie la plus simple. Divers matériaux ont été appliqués, tels que les couches d’alumines par PVD
[23] ou par projection plasma [24]. Les applications de Si3N4 [25], de silice [26] ou d’émail [23] ont
aussi donné des résultats prometteurs. Le tableau II résume quelques performances en oxydation
isotherme de ces revêtements.  En raison des disparités dans les modes de détermination de la prise de
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masse et des kp, les valeurs indiquées ne peuvent pas être utilisés comme critères de mérite pour le
tableau II et les suivants. Ces valeurs ne servent qu’à illustrer les tendances des performances de ces
divers  revêtements.
   Tableau II. Kp de revêtements céramiques.
Revêtement T (°C) Milieu kp(mg².cm-4.s-1)
SiO2 [26] 900 air 3,2.10-6
Al2O3 [23] 900 air 2,5.10-7
Email [23] 900 air 1,74.10-7
Ces bons résultats obtenus en oxydation isotherme sont cependant contrebalancés par la
fragilité de ces couches qui laissent le substrat à nu une fois endommagées. De plus, les différences de
coefficients thermiques d’expansion et les produits de réaction aux interfaces métal-oxyde et oxyde-
atmosphère engendrent au cours du temps des contraintes et des déformations qui aboutissent à la
décohésion du film. Pour palier certains de ces inconvénients, des revêtements composites faisant
intervenir des couches à base d’alumine et métalliques ont aussi été proposés [27].
b) Revêtements Multicouches
L’élaboration de multicouches céramiques à base de nitrures a aussi été testée. Deux types de
structures ont été testées, CrN/NbN et TiAlCrYN ou TiAlYN/CrN. Appliqué sur un alliage quasi-
alpha (TIMETAL 834), le système TiAlCrYN/CrN montre une bonne résistance à l’oxydation
isotherme entre 750 et 1000°C en développant une couche superficielle d’oxyde, pouvant même
dépasser les performances des alliages g-TiAl testé en parallèle dans les mêmes conditions. Le tableau
III illustre les performances comparées de ces deux systèmes. Le système CrN/NbN quoi que restant
protecteur, présente de moins bons résultats, comme on le constate au tableau III.
Cependant, les périodes d’oxydation prolongées induisent la formation de défauts dans les
nitrures qui mènent à une oxydation du substrat [28]. La cohésion mécanique du système reste à
démontrer, eu égard aux gradients de température subis et à la différence de coefficients d’expansion
thermique.
Tableau III. Kp de revêtements multicouches.
Revêtement T (°C) Milieu kp(mg².cm-4.s-1)
TiAlYN/CrN 750 air 3,3.10-7
CrN/NbN 750 air 6.10-7
Ti48Al2Nb2Cr 750 air 3,7.10-6
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c) Implantation Ionique
Divers essais d’implantation ionique ont été réalisés, notamment sur les alliages TiAl.
L’implantation de silicium ne permet pas d’améliorer la résistance à l’oxydation cyclique. Cependant,
après un recuit à 830°C durant 10h, le développement d’une couche mixte SiO2-Al2O3 crée une
barrière d’oxyde efficace [29]. Les conditions d’implantation influent peu sur les performances de ces
systèmes, qui sont reportées au tableau IV.
L’implantation de chlore a montré un bon effet protecteur dans une plage optimale de
concentration étroite, lors d’essais d’oxydation isotherme à 900°C [30]. L’implantation par immersion
plasma est à l’étude afin de pouvoir traiter des pièces de forte rugosité ou de formes complexes
(turbines, rouets de moteurs aéronautiques…).
Des systèmes plus complexes ont été élaborés, combinant l’implantation de niobium et
aluminium. Une première implantation de niobium avec contamination de carbone, suivie d’une
implantation d’aluminium mène à une moins bonne performance qu’une implantation de niobium seul
(avec contamination). Mais l’implantation successive d’aluminium puis de niobium contaminé montre
une cinétique d’oxydation bien plus faible. La protection contre l’oxydation isotherme obtenue est très
satisfaisante si l’implantation d’Al n’est pas trop importante, et si l’on a bien contamination par
carbone. Sans la présence de carbone, l’effet protecteur disparaît [31].
      Tableau IV. Kp d’alliages de titane ayant subis une implantation ionique.
Revêtement T(°C) Milieu kp(mg².cm-4.s-1)
Implantation Si [29] 930 O2 2.10-5
Implantation Cl [30] 900 air 2,9.10-6
Implantation Nb+Al [31] 900 air 6,4.10-5
Implantation Nb [31] 900 air 1,8.10-5
Implantation Al+Nb [31] 900 air 3.10-6
d) Revêtements Métalliques
Enfin la solution la plus étudiée est l’application d’un revêtement qui développe une couche
d’oxyde protectrice lors de son oxydation (aluminoformeur) [22, 32-45]. La couche protectrice formée
doit être très adhérente, présenter des coefficients de dilatation proches du revêtement, ne pas former
d’espèces fragilisantes à l’alliage de base et présenter des coefficients de diffusion faibles pour  jouer
le rôle de barrière d’oxydation. Ces systèmes présentent l’avantage d’offrir un « réservoir » de matière
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pouvant régénérer la couche protectrice en cas d’endommagement. Ces revêtements sont nombreux,
leur comportement largement étudié et leur technologie bien maîtrisée, principalement par l’industrie
aéronautique. Nous nous intéresserons plus précisément à ceux-ci.
Les principaux systèmes de revêtements protecteurs métalliques étudiés à ce jour sont décrits
ci-dessous, et les constantes cinétiques d’oxydation de ceux-ci  sont résumées dans le tableau V afin
de donner une vue d’ensemble de leurs performances lors que les données sont disponibles. De même
que pour les types de revêtements précédents, il ne s’agit que d’une comparaison semi-quantitative.
Ces revêtements protecteurs peuvent se classer comme suit :
- Les revêtements alliant l’aluminium et les métaux de transition déposés par PVD. Ils allient
l’aluminium à un ou plusieurs métaux tels que Ti, Ni, Fe ou Cr. Ceux-ci sont généralement
élaborés à basse température et basse pression, par exemple T < 200°C et P=0,5 Pa [32, 33].
L’incorporation de métaux de transition permet d’augmenter la dureté des couches
d’aluminium et de modifier les propriétés de résistance à la corrosion. Les plus étudiés de ces
revêtements sont les ternaires Ti-Al-Cr,  qui montrent une bonne résistance à l’oxydation de
750 à 1000°C [22, 34-36]. Diverses variantes ont vu le jour telles que les revêtements dopés à
l’yttrium [37].
- Les revêtements de type MCrAlY, largement employés dans l’industrie pour la protection des
superalliages, principalement en tant que sous-couche de barrières thermiques, ont aussi été
appliqués aux alliages de titane [39]. M symbolise Co ou Ni, principalement, parfois aussi Fe.
Sur les alliages quasi-alpha, les phénomènes de diffusion entre le revêtement et le substrat
modifient notablement la microstructure du système en dessous de 800°C. Il s’agit
essentiellement de réactions à l’état solide menant à la formation de phases intermétalliques
entre le nickel et le titane, mises en évidence notamment par la formation d’aiguilles au sein
de la zone d’interdiffusion. Ces phases intermétalliques fragilisent l’alliage et la forte
diffusion modifie considérablement la st?chiométrie du revêtement. Au delà de 950°C les
mécanismes de diffusion exacerbés accélèrent encore la vitesse de dégradation. Le revêtement
est totalement dégradé après trois heures d’exposition à ces températures [38]. L’application
aux alliages gamma-TiAl ne s’avère guère plus intéressante, car on assiste là aussi à la
formation de couches de diffusion fragiles. Qu’il s’agisse de CoCrAlY ou de NiCrAlY, deux
couches dures se forment, parallèlement à l’apparition de nombreuses cavités dues à l’effet
Kirkendall. De plus, si ces revêtements protègent efficacement les alliages gamma-TiAl contre
l’oxydation entre 900 et 1000°C, au-delà de 1000°C l’apparition de TiO2 en surface se traduit
par une augmentation de la cinétique d’oxydation [39].
- L’application par PVD du ternaire amorphe Nb-Al-Si montre un effet protecteur lors des
oxydations isothermes. Les films obtenus près 12 h de dépôt sous argon pur à 0,1 Pa, ont une
Chapitre I Titane, Alliages de Titane et Revêtements Métalliques Protecteurs
15
épaisseur de 3,3 µm. Leur composition exacte est 58Nb-38Al-4Si. Les couches d’oxydes
protectrices formées en surface sont constituées principalement par TiO2, AlNbO4 et k-Al2O3.
[40]. Les couches d’oxyde formées ne s’écaillent pas après 250 h d’oxydation isotherme à
700°C.
- La formation d’une couche composite Ni2Al3 sur des alliages de titane résistant aux hautes
température (environ 800°C) a montré de bons résultats. Ce système est obtenu par
électroplaquage de nickel suivi d’un aluminisation par pack cémentation [41]. Sous la couche
superficielle de Ni2Al3, s’étagent plusieurs sous-couches dues à la diffusion revêtement-
substrat : TiAl3/TiAl2/TiNiAl2. Les couches d’oxyde formées ne s’écaillent pas après 1100 h
d’oxydation isotherme à  750°C [42].
- Des revêtements composés d’une première couche de Ni-4,5%m Al surmontée d’une barrière
thermique constituée d’une couche de ZrO2 appliquée par projection plasma sur l’alliage
Ti48Al2Nb2Cr donnent de bons résultats tant en oxydation cyclique qu’isotherme aux
alentours de 1000°C. La couche d’oxydes développée se compose d’une couche superficielle
d’oxyde de nickel NiO, et d’une sous-couche d’alumine. Des oxydes de titane et d’aluminium
ont été mis en évidence dans la partie supérieure de la couche Ni-Al. Cependant, la croissance
de la sous-couche d’alumine dense limite ces oxydes dispersés et semble à l’origine de
l’efficacité du revêtement [43].
- Enfin, l’application d’une couche Ti-Al par diverses méthodes est une solution souvent
envisagée. En effet, le fait que l’alumine n’est pas l’espèce formée en surface dans les
systèmes Ti-Al, du moins si elle coexiste avec les oxydes de titane, provient de la
concentration d’aluminium inférieure à 50% at. de ces alliages. Au-delà de cette teneur, les
études thermodynamiques s’accordent sur sa prééminence lors de l’oxydation. C’est pourquoi
des revêtements Ti-Al à forte teneur en aluminium ont été imaginés. On peut s’attendre à ce
que leur composition les rende plus compatibles avec les alliages de titane, et l’incorporation
de titane dans le revêtement d’aluminium doit permettre une meilleure accommodation
mécanique, afin d’éviter les problèmes de fatigue créés par certains revêtements. Ce type de
revêtement a été élaboré par PVD, technique de co-sputtering. Deux architectures ont été
appliquées sur un alliage de titane quasi-a, l’une composée d’un gradient depuis l’interface
avec le substrat (20% Al, 80% Ti) jusqu’à la surface du revêtement (80% Al, 20% Ti). L’autre
d’une structure multicouche Ti3Al/TiAl/TiAl3. Les résultats de ces deux systèmes en termes de
cinétiques d’oxydation sont bons, et comparables. Il faut noter cependant que la prise de
masse du multicouche n’obéit pas à une loi parabolique. De plus, les revêtement oxydés
n’influent pas sur la résistance à la fatigue de l’alliage recouvert, et améliorent ses propriétés
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mécaniques après oxydation, dans la mesure où l’effet de barrière d’oxydation empêche la
dissolution d’oxygène dans le réseau cristallin du titane [33]. Alternativement à la PVD, dans
une optique d’application industrielle, des couches Ti-Al superficielles ont aussi été élaborées
par alliage de surface au laser. Un jet de poudre d’aluminium propulsé par un flux d’azote est
allié à la surface d’un substrat de titane pur par un laser CO2 de 5 kW [44]. Un gradient de
phases Ti-Al est créé, avec inclusion de nitrures de titane. Les phases présentes et
l’incorporation d’azote dépendent de la vitesse d’avance du laser en surface du substrat.
Le tableau V résume les performances en termes de cinétique d’oxydation des revêtements
décrits plus haut ainsi que les conditions d’oxydation.
      Tableau V. Kp des revêtements aluminoformeurs décrits.
Revêtement T (°C) Milieu kp(mg².cm-4.s-1)
Al-21Ti-23Cr [35] 1000 air 5,5.10-7
Al-21Ti-23Cr [22] 900 air 6,.10-7
Ti-Cr-Al [9] 750 air sec 5,67.10-8
NiCrAlY [39] 900 air 6,6.10-7
CoCrAlY [39] 900 air 9,5.10-7
Zr02/NiAl [43] 1000 air 3,6.10-5
Ni2Al3 [42] 750 air 10-7
TiAl (gradient) [33] 750 air 3,3.10-7
TiAl (multicouches) [33] 750 air 4,9.10-7
Cet examen des diverses solutions apportées au problème de la résistance à l’oxydation des
alliages de titane et des intermétalliques TiAl nous a permis d’apprécier la variété et l’originalité des
techniques employées. Comme on l’a déjà dit, la plupart de ces systèmes sont déjà envisagés voire
employés avec succès sur les superalliages à base nickel employés dans l’aéronautique.
On peut cependant s’étonner de l’absence d’une famille de revêtements développés pour ces
superalliages, les revêtements Al-Pt. Ceux-ci occupent en effet une place importante dans l’industrie
aéronautique, à l’heure actuelle. La figure 9 permet d’apprécier les performances de cette gamme de
revêtements par rapports aux autres principaux systèmes protecteurs. Les aluminiures de platine se
placent en bonne position pour la résistance à la corrosion et à l’oxydation, devant les revêtements
d’aluminium. Si les revêtements MCrAlY présentent de meilleures performances pour des conditions
extrêmes de température et de corrosion, les domaines qui intéressent les alliages de titane ne
requièrent pas de tels revêtements. De plus des problèmes de compatibilité ont été observés entre
certains systèmes MCrAlY et les alliages de titane.
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Les excellentes performances observées sur les superalliages à base de nickel de ces
revêtements Al-Pt, leur relative simplicité, comparé aux ternaires Ti-Cr-Al, ou aux multicouches Ti-
Al, leur aspect auto-cicatrisant, toutes ces raisons nous ont amenés à retenir a priori ce système pour
tenter de l’adapter aux alliages de titane. L’extrapolation du comportement d’un tel système sur un
substrat très différent des superalliages est très difficile. Principalement à cause des phénomènes de
diffusion important prenant place dans le système alliage-revêtement. Il est cependant apparu
important de bien connaître ce système et son comportement, à travers les nombreuses études qui lui
sont consacrées.
Figure 9. Carte des différents revêtements protecteurs pour superalliages à base Ni, en fonction de leur
résistance à l’oxydation et à la corrosion [46].
4) Revêtements Aluminium-Platine
La demande industrielle a mené, comme on l’a vu, à la création du projet APROSUTIS. Au
sein de ce projet, nous avons choisi d’explorer la faisabilité et les performances des aluminiures de
platine obtenus par MOCVD.
Les revêtements PtAl et (Ni,Pt)Al sont déjà employés pour la protection des superalliages
depuis plusieurs années. Le concept d’incorporation de Pt aux films a été  élaboré par Lenhardt dans
les années 70 et immédiatement reconnu comme  extrêmement performant. Certains de ces systèmes
de protection sont même proposés par des entreprises comme un produit usuel dans l’aéronautique
[47, 48]. Les études concernant ces revêtements et leur comportement en oxydation sur des substrats
de type superalliages à base Ni sont nombreuses. D’autant plus que ceux-ci sont souvent employés
comme sous-couches de barrières thermiques, leur tenue au cyclage thermique est alors cruciale pour
la durée de vie de la couche supérieure et de la pièce recouverte [49].
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a) Méthodes Classiques de Dépôt des Revêtements aluminium-platine
Les deux procédés les plus courants pour la mise en ?uvre de ces revêtements sont ceux dits
de « pack cémentation » [50]. Dans un premier temps, la pièce est recouverte de quelques micromètres
de Pt par dépôt électrolytique. L’utilisation de l’électroplaquage n’est pas sans inconvénients. La
pollution par des éléments tels que le soufre et le phosphore issus des électrolytes liquides employés
sont responsables de problèmes d’écaillage des couches d’oxydes formées lors de l’oxydation des
dépôts [51]. Enfin, les bains utilisés constituent une source de pollution environnementale et sont de
moins en moins compatibles avec les réglementations sur les effluents industriels.
La pièce revêtue de platine est ensuite soumise au processus de pack cémentation.
Typiquement, elle est déposée dans un lit de poudres mélangées (aluminium ou alliages d’aluminium,
poudre de fer, chlorures d’ammonium et alumine pulvérulente) dans une enceinte sous flux d’halogène
chauffée (c. 1100°C). L’équilibre s’établissant entre la poudre et la phase gazeuse mène à la formation
d’aluminium sous forme de vapeur se déposant sur la pièce. Ce dépôt peut s’effectuer soit par
diffusion interne d’aluminium dans le substrat, soit par croissance externe (procédés dit
respectivement à haute et basse activité) [52, 53]. Les étapes de dépôt de platine et  d’aluminisation
peuvent chacune être suivies ou non de traitement de diffusion ou de recuits [45].
Les structures obtenues par ces moyens présentent en général 3 strates, comme on peut le voir
sur l’exemple de la figure 10 [54].
On peut généralement distinguer, en partant de la surface:
1)- Une couche superficielle biphasique (PtAl2+NiAl) ou monophasique ((Ni,Pt)Al) ;
2)- Une couche intermédiaire, constituée par le dépôt initial oxydé ;
3)- Une couche d’interdiffusion revêtement-matrice, riche en Ni.
Fig.10 ; Structure d’un revêtement PtAl  sur alliage PWA 1480 [55].
Cette structure tend à disparaître par diffusion au cours du temps, lors de l’exposition aux hautes
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 De nombreux procédés ont été mis au point pour proposer des alternatives à la technique
plaquage + pack cémentation. Certains se sont appliqués à réduire le processus à la seule pack
cémentation. Le lit de poudres de celle-ci est alors constitué d’une poudre d’alliage platine-silicium et
d’un mélange de poudres producteur d’aluminium. Divers autres métaux peuvent y être incorporés,
comme du chrome et parfois du manganèse, du hafnium, du lanthane, de l’yttrium, etc. On peut aussi
substituer un autre métal noble (Ru, Rh, Pd, etc.) au platine [56-58]. Les essais de remplacement du
platine par des métaux non nobles ne semblent pas devoir être concluants [41]. Tous les métaux
diffusent à la fois dans le substrat, lors d’un chauffage comprenant divers paliers de température (en
général deux paliers principaux précédés éventuellement d’un chauffage de pré-diffusion). Si le
procédé présente le grand avantage de supprimer le plaquage du platine, les inconvénients de la CVD
« pack cémentation » demeurent, à savoir l’éventuelle pollution des surfaces et des trous par les
particules du lit de poudre, le chauffage important subi par les pièces (760°C à 1050°C) pendant une
période non négligeable (presque deux heures) et surtout le lit de poudres qu’il faut remplacer à
chaque application , avec tous les problèmes de traitement des déchets que cela pose [52]. Pour
s’affranchir des poudres, et des problèmes de pollution qui s’y rattachent, des procédés
d’aluminisation employant des granulés ont été élaborés. Ces granulés contenant la source
d’aluminium sont chauffés dans un courant de gaz halogène ou de HF avec lequel ils réagissent. Le
gaz contenant les composés d’aluminium passe ensuite sur les pièces où il se dépose [59]. Les
problèmes d’effluents et de pollution sont ici résolus : les granulés n’entrent pas en contact avec les
pièces à recouvrir et peuvent être régénérés, mais ce procédé n’a pas encore été adapté au co-dépôt
aluminium-platine. Le domaine des dépôts PVD a été aussi exploré, cette technique permettant
facilement les co-dépôts à st?chiométrie contrôlée ou les dépôts successifs de métaux différents. Mais
celle-ci est très mal adaptée aux pièces à géométries complexes et difficile à mettre en oeuvre au
niveau industriel. En effet, les techniques PVD ne permettent pas de recouvrir les surfaces trop
accidentées, en raison du caractère directionnel de la trajectoire des particules obtenues par
pulvérisation cathodique. De plus, les niveaux de vide nécessaires à la mise en ?uvre de la PVD sont
pénalisants dans un contexte industriel, en raison du temps et de l’équipement nécessaires.
On a vu que la plupart des revêtements d’aluminiure de platine reposent sur le ternaire
(Ni,Pt)Al, plutôt que sur le composé binaire PtAl [60]. Il est donc légitime de s’interroger sur le rôle
joué par le nickel dans ces systèmes. La majorité des études de revêtements à base d’aluminium et de
platine utilise des substrats de superalliage à base de nickel (CMSX-4 ou RR3000 par exemple), la
présence de cet élément dans la couche est donc inévitable, soit que celle-ci ait été obtenue par
diffusion interne d’Al (pack cémentation à haute activité), ou que le nickel ait diffusé lors des essais
d’oxydation. On ne peut donc pas dissocier l’effet du nickel sur les cinétiques d’oxydation des
revêtements aluminium-platine dans ces études. Des études sur d’autres substrats sont nécessaires pour
discerner l’effet du platine sans interférer avec la présence de nickel.
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Il ressort de cette première analyse que les méthodes actuelles utilisées pour l’élaboration de
ces revêtements, quoique déjà appliquées en production, présentent certains inconvénients
intrinsèques, et que les conditions de dépôt ne peuvent être appliquées aux alliages de titane de type
Ti6242 sans endommager leur microstructure. Ces inconvénients peuvent être levés par des procédés
d’élaboration mettant en ?uvre des dépôts et co-dépôts MOCVD. À notre connaissance, ces procédés
n’ont jamais été expérimentés à ce jour pour la protection des aluminiures de titane. Nous allons nous
intéresser maintenant au comportement du systèmes Pt-Al et Pt-Ti-Al puis à celui des revêtements Pt-
Al appliqués aux superalliages à base Ni tels que décrits dans la littérature.
b) Alliages Binaires Pt-Al et Ternaires Pt-Ti-Al
Plusieurs domaines du binaire aluminium-platine illustré par la figure 11 ont été explorés pour
leur résistance à l’oxydation à haute température. Entre autres, le biphasique Pt/Pt3Al, en tant que
superalliage pour très haute température [61].
Fig.11. Diagramme de phases Pt-Al [3].
Le composé Pt3Al présente deux formes allotropiques, selon la température :
- une phase tétragonale à température ambiante ;
- une phase cubique faces centrées à haute température.
La phase cfc présente d’excellentes propriétés mécaniques, et est compatible avec la phase Pt
seul. Mais il s’agit d’une variété allotropique instable à basse température, et se transforme en phase
tétragonale lors du refroidissement.  L’adjonction de titane [62] au système permet de stabiliser la
phase cfc à température ambiante. Deux de ces compositions présentent de bonnes propriétés :
Pt67Al28Ti5 et Pt75Al20Ti5.
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  Pt67Al28Ti5 est composé de deux phases Pt3Al et Pt2Al, le titane se répartissant en solution
solide dans celles-ci. Le titane se dissout mieux dans Pt3Al que dans Pt2Al, et mieux dans Pt2Al que
dans le platine pur. Cependant la présence de titane stabilise la phase Pt2Al. Plusieurs études ont mis
en évidence la formation de couches continues de Pt2Al sous-jacentes à la couche d’alumine, dans des
structures de revêtements s’avérant très efficaces à haute température [45]. Il faut noter qu’il existe
une solubilité de l’aluminium dans le platine, et que l’ajout de titane au système diminue la
concentration en aluminium de toutes les phases. Ceci démontre au passage que le titane  remplace
l’aluminium et non le platine dans les diverses phases en présence. Le composé ternaire de formule
Pt75Al20Ti5  est monophasique et présente la même structure à basse température que Pt3Al à hautes
températures. (De telles phases n’ont pas fait l’objet d’une recherche particulière dans notre étude du
fait de leur forte concentration en platine et de l’absence de fiches JCPDS disponibles.)
La stabilisation de la phase L12 permet d’obtenir des systèmes Pt/Pt3Al stables à toute
température. La présence d’aluminium dans les ternaires de platine est par ailleurs essentielle à la
résistance à l’oxydation [63]. Cependant, les fortes concentrations en Pt de ces revêtements s’avèrent
rédhibitoires pour les applications industrielles.
Si ces composés Pt-Al et Pt-Ti-Al sont des composés étudiés pour leur résistance à l’oxydation
en tant que matériau massif, il convient aussi d’examiner leur comportement sous la forme de films
minces, car les conditions d’élaboration de ces derniers diffèrent beaucoup de celles d’alliages
massifs, et diffèrent même souvent d’un revêtement à l’autre. De plus, la finesse des films induit de
forts gradients de concentration favorisant la diffusion, surtout aux températures de service élevées
auxquelles ils seront soumis. Nous allons donc décrire le comportement des ces systèmes durant les
tests d’oxydation.
c) Comportement des Revêtements PtAl et (Ni,Pt)Al sur Superalliages à Base Nickel
lors de l?Oxydation à Haute Température :
Comme on l’a déjà fait remarquer plus haut, l’essentiel des études menées sur les revêtements
Pt-Al utilise les superalliages à base nickel pour substrat. Cette remarque explique l’étendue du
présent paragraphe. Le paragraphe d) sera consacré à une étude publiée sur le système aluminium-
platine appliqué à un alliage de titane.
i) Morphologie des Couches Formées
Dans l’ensemble des études consacrées aux couches d’alumine formées sur les revêtements à
base d’aluminium [64], celles-ci présentent un aspect vermiculé, les joints de grains étant recouverts
par des « rides » , bien visibles sur la micrographie de la figure 12. Ces surépaisseurs ont de 1 à 4 µm
de hauteur. La structure générale est colonnaire avec une orientation préférentielle des grains selon
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[111]  [65]. L’origine des excroissances aux joints de grains a fait l’objet de plusieurs interprétations.
On a suggéré que l’alumine formée initialement par le revêtement est un mélange de formes
allotropiques instables qui évoluent en alumine a par la suite. L’alumine a croît latéralement dans la
couche et à la rencontre des autres grains, là où apparaissent les joints de grains, la croissance se
poursuit de façon non plane, d’où les rides constatées. Un autre mécanisme a été également avancé : la
désorganisation du réseau cristallin aux joints de grains rend l’alumine a localement plus perméable à
l’oxygène et facilite aussi la migration de l’aluminium, la croissance de  l’oxyde s’effectue donc
principalement à ces emplacements, d’où l’apparition de surépaisseurs localisées.
Fig. 12. Structure vermiculée de la surface de la couche d’oxyde [47].
Selon les méthodes d’élaboration du revêtement, son état de surface final, et les conditions
d’oxydation, la couche d’oxyde sera légèrement différente. Par exemple la vitesse de croissance de
l’alumine dépend de la taille des grains du revêtement [47]. En effet, les joints de grains constituent
souvent une voie de transport préférentielle pour l’oxygène. Plus les grains seront grands, moins la
longueur totale de joints de grains sera importante, moins la croissance de la couche d’oxyde sera
rapide. Les stades initiaux de l’oxydation sont dépendants de l’état de surface du revêtement. Rugosité
et contraintes résiduelles modifient la cinétique d’oxydation initiale, voire la nature de l’oxyde formé
préférentiellement. Le procédé MOCVD peut permettre de modifier la rugosité de la surface du dépôt
pour contrôler ces stades initiaux d’oxydation. La vitesse de croissance de Al2O3 sur ces films est
toujours lente, même en l’absence de platine [65].
ii) Aspects Cinétiques de la Croissance de l?Alumine
Das et col. ont montré que la vitesse de croissance de l’alumine semble suivre une loi
parabolique (ou approximativement parabolique), sur les trois supports testés, à savoir un superalliage
à base nickel, le CM 247 nu, le même revêtu d’une simple couche d’aluminium, et enfin revêtu de
(Pt,Ni)Al [54]. L’alliage nu ne présente une cinétique d’oxydation parabolique qu’après une période
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de 20 h d’oxydation à 1100°C. A l’issue de cette période de régime transitoire, la croissance adopte un
profil de vitesse parabolique de constante kp identique à celle de l’alliage recouvert de NiAl simple :
kp(1&2)=1,16.10-10g².cm-4.s-1. La constante cinétique de croissance de l’alumine sur l’alliage recouvert
de (Ni,Pt)Al est plus lente de deux ordres de grandeur : kp(2)=2,6.10-12g².cm-4.s-1. Dans notre étude, le
substrat est très différent, puisqu’il s’agit d’un alliage de titane. L’effet bénéfique du platine en
oxydation isotherme sera donc testé.
La présence de lois cinétiques paraboliques mène naturellement à penser à un système régi par
la diffusion ; diffusion de l’oxygène à travers les couches d’oxyde, comme on l’a évoqué plus haut,
mais aussi d’aluminium, provenant du dépôt, ainsi que du substrat. Ce sont par ailleurs ces
phénomènes de diffusion qui sont responsables de la dégradation du revêtement à haute température,
ainsi que de l’afflux d’éléments néfastes vers le film d’oxyde.
iii) Dégradation du Système et Flux de Diffusion
Dans les conditions de température atteintes en service, les phénomènes de diffusion dans les
solides ne peuvent plus être négligés et deviennent même un facteur prépondérant de l’évolution des
systèmes non homogènes. L’importance de ces phénomènes est encore exacerbée par la présence de
films fins, impliquant l’existence de forts gradients de concentration. Avant de nous intéresser à la
diffusion des espèces « parasites » (essentiellement le soufre), voyons le comportement du système
alliage/films en soi.
Les revêtements d’aluminiure sur superalliage se dégradent au cours du temps, et leur
dégradation en atmosphère oxydante s’effectue la plupart du temps selon un scénario identique,
illustré par la figure 13 [54].  La consommation d’aluminium par la croissance d’alumine en surface
provoque l’apparition dans la couche de structure b-NiAl d’une phase une phase g’-NiAl. On peut voir
cette phase apparaître en blanc sur la figure 13-c. Cependant, et c’est là un des effets recherchés du
platine [47], celle-ci ne forme pas de couche continue et croît très lentement. Par ailleurs, un forte
diffusion de l’aluminium vers l’alliage du substrat apparaît, créant la structure bicouches [b-NiAl +
zone d’interdiffusion] visible sur la figure 13-b. La diffusion d’éléments du substrat vers le revêtement
à travers la zone d’interdiffusion est aussi un phénomène important dans la dégradation de ces
système, car certaine de ces éléments, comme le soufre, peuvent fragiliser l’interface revêtement
alumine.
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Fig. 13. Evolution du système (Ni,Pt) Al : a) système intact ; b) après 100 h ; c) après 500 h d’oxydation à
1050°C sous air [47].
Il est donc évident qu’à l’issue de ces 200h, le revêtement n’est plus apte à reformer une
couche d’alumine protectrice. C’est pourquoi il est primordial que cette couche adhère de façon
persistante au matériau. Comme on le verra plus loin, le platine contribue beaucoup à la préservation
de l’intégrité de la couche d’alumine superficielle. Examinons plus en détail les facteurs influant sur la
tenue de la couche d’alumine à la surface des revêtements, cette persistance étant aussi critique pour
l’efficacité du revêtement que ne le sont sa croissance et sa continuité.
La diffusion de soufre en provenance du substrat ou de l’une des composantes du revêtement
(Pt plaqué par voie électrolytique, par exemple) est une des principales causes du décollement des
couches d’Al2O3. Il a été montré [66] que cette migration est thermodynamiquement possible avec ou
sans cavités à l’interface métal/oxyde, et y est également néfaste.
La diffusion du tantale en provenance du substrat est aussi très défavorable à la cohésion
métal-alumine [66], et neutralise de surcroît les effets favorables d’autres éléments, que l’on verra plus
loin.
Il est également envisageable que la croissance préférentielle de l’alumine aux joints de grains
induise l’apparition de contraintes non planes, favorisant l’écaillage de la couche ([66], [47]).
Les systèmes de revêtement à gradient de concentration expérimentés se sont montrés assez
peu efficaces. En effet, après quelques heures d’exposition à haute température, ils évoluent en
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systèmes multicouches, évolution qui s’accompagne d’apparition de contraintes internes, menant à la
création de fissures, endommageant la couche d’alumine et sensibilisant le système à la fatigue [67].
De nombreux éléments ont, contrairement au soufre, une nette influence positive sur
l’adhérence du film d’alumine au matériau, et sont connus comme tels depuis longtemps. On peut
notamment citer : Y, Hf, Nb, Ce, La, etc. [57, 68, 69]. Ces éléments sont nommés « éléments réactifs »
(RE) dans les diverses publications. Nous nous conformerons à cette dénomination pour simplifier la
suite du chapitre. Leurs effets, quoi que souvent similaires, semblent relever d’autres mécanismes que
ceux du platine. Peut-être est-ce une conséquence de la disparité des concentrations (de l’ordre de 10 à
25% mass. en moyenne de Pt, contre quelques ppm de RE). Ces effets se manifestent à très basse
concentration en RE que ceux-ci soient en solution solide ou sous forme de petites particules d’oxyde
dispersées dans la matrice [70, 71]). Par exemple : des couches d’alumine plus compactes et
adhérentes se forment sur les alliages contenant du niobium.
On doit cependant préciser que ces éléments réactifs présentent pour la plupart un optimum de
concentration au-delà duquel leur effet s’estompe et peut même s’inverser. A titre d’exemple,
l’yttrium améliore la tenue des couches d’alumine à des concentrations atomiques de 0,1%. Mais en en
grande quantité celui-ci s’oxyde en Y2O3, s’intègre à Al2O3 et sert de chemin préférentiel à la diffusion
de l’oxygène. Cette diffusion favorise la croissance locale de l’oxyde, créant comme on l’a vu plus
haut des contraintes non planes menant au décollement de la couche d’oxyde. L’excès d’yttrium nuit
donc à la stabilité du film d’Al2O3, son effet positif est à peu près limité à sa plage de solubilité dans le
revêtement. Il en va de même pour l’hafnium [72].
On notera que Y a toujours un effet bénéfique sur le système, hors surdoses, alors que certains
RE tels que Hf n’induisent pas toujours l’amélioration attendue [70]. Divers mécanismes d’action des
RE ont été proposés, souvent assez proches de ceux envisagés pour Pt, mais il n’est pas nécessaire de
les détailler ici. La neutralisation du soufre semble être un facteur primordial. Le soufre migrant des
couches inférieures vers l’interface revêtement-alumine réagit avec les RE pour former des espèces
stables inoffensives pour les couches d’oxyde. Le taux maximal de sulfures tolérable est d’ailleurs
fonction de la nature et des concentrations de RE intégrés à l’alliage [68].
Quant à l’effet des RE sur la vitesse de croissance de l’oxyde, il est nul ou accélère légèrement
cette croissance, selon les compositions du substrat et du revêtement[68]. Quoi qu’il en soit, l’aspect
positif des RE contrebalance largement cet éventuel inconvénient.
Enfin, d’autres paramètres peuvent faire varier l’adhérence de l’oxyde au système ; la liste ne
pouvant être exhaustive, nous nous limiterons aux deux suivant :
- La présence d’une pression partielle de vapeur d’eau non négligeable accélère
significativement l’écaillage de l’alumine ;
- A haute température, l’interface entre TiAl et Al2O3 présente des phénomènes de diffusion
importants et aboutissant à une décohésion du système [73], ce dernier point mettant bien en
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exergue la nécessité d’un revêtement, ne serait-ce que pour rétablir la stabilité chimique du
système dans les conditions d’emploi.
Les revêtements Pt-Al ont été développés afin de parer à cette dégradation des couches
d’oxydes formées. L’effet du platine au sein de ces couches a fait l’objet de nombreuses études à ce
jour. Les mécanismes envisagés pour expliquer cette amélioration de l’adhésion de l’alumine sont
nombreux.
iv) Effets du Platine dans les Revêtements
Comme il a été dit plus haut, les effets du Pt incorporé aux revêtements d’aluminium sont
reconnus depuis le début des années 70. Ceux-ci ne sont pas pour autant clairement compris, malgré
bon nombre d’études menées à ce sujet [55, 57]. Plusieurs causes de l’amélioration de la résistance à
l’oxydation ont pu être mises en avant, semblant participer de mécanismes différents [65].
Le plus caractéristique des effets de l’ajout de Pt aux revêtements d’aluminium est l’absence
de formation de cavités à l’interface Pt-Al/Al2O3 . En effet, dans les revêtements d’aluminium seul ,
l’apparition de cavités à cette interface (et particulièrement aux joints de grains) détermine le
décollement de la couche d’ Al2O3, propageant l’oxydation plus profondément dans le film, voire dans
le matériau. En présence de platine, ces grandes cavités présentant une courbure dirigée vers le
revêtement ne se rencontrent pas, mais on constate en revanche l’existence de cavités plus petites (3 à
30 µm) dont la courbure est dirigée vers le revêtement à l’interface substrat/film. Ce comportement
typique d’un revêtement aluminoformeur est illustré schématiquement par la figure 14, en l’absence
(14-a) et en présence (14-b) de platine [65, 74].
Il est manifeste que le soufre joue un rôle dans l’apparition des vides interfaciaux [64],
comme on le verra dans les hypothèses avancées ci-dessous. Quoi qu’il en soit, on n’observe
pas de cavités à l’interface revêtement-oxyde en présence de platine, même pour des teneurs en soufre
élevées.
Diverses hypothèses ont été formulées pour interpréter cet effet inhibiteur sur la formation de
cavités.
1- La diminution de la fraction apparente d’aluminium du système consécutive à l’ajout de Pt
rend l’appauvrissement en aluminium de la surface du revêtement moins nette, la migration de nickel
consécutive s’en trouverait limitée. La formation de cavités semble avoir pour origine la coalescence
des lacunes laissées par les éléments ayant diffusé (effet Kirkendall), il n’y a alors plus d’apparition de
vides à cet interface. Cette hypothèse ne rend pas compte de la formation de cavités à l’interface
substrat-film, sauf à supposer que le platine inverse le flux de migration des éléments à travers le film,
ou que l’aluminium formant la couche d’alumine migre expressément de cet interface [65].
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Fig.14. Mécanismes de diffusion probables dans les systèmes NiAl et (Ni,Pt)Al [65].
2- Il a été aussi émis l’idée que le platine pourrait limiter la diffusion en soi, et ce pour le
soufre comme pour les métaux du substrat et du film, l’aluminium excepté [60], qui semble voir sa
diffusion accélérée [55, 66]. Cet effet anti-diffusion est contesté par certaines observations, plusieurs
études déniant au platine un rôle dans la limitation de la diffusion, du moins en dessous d’une certaine
concentration [54, 65] Nous reviendrons sur ce point plus loin.
  3- Une hypothèse intéressante suppose que le platine diminue l’énergie interfaciale oxyde-
revêtement, rendant la formation de cavités plus difficile à cet interface. De plus, si cette énergie
décroît, l’adhésion de la couche d’oxyde au revêtement croît. Il a par ailleurs été montré que l’ajout
d’environ 2,3 %at. de Pt à NiAl massif augmente l’adhésion de Al2O3 de façon significative, et ce
jusqu’à 1200°C, contre 1150°C en l’absence de platine [66].
4- On peut aussi émettre l’hypothèse inverse : si l’énergie interfaciale augmente en présence
de Pt, les lacunes formées à l’interface film-oxyde sont plus stables et n’ont pas besoin de coalescer
pour augmenter leur stabilité ; les cavités microscopiques n’apparaissent donc pas. Dans ce cas de
figure, l’adhésion film-oxyde se trouverait néanmoins réduite.
5- Il a aussi été observé que la présence de platine en solution solide dans la phase b-NiAl
perturbe la ségrégation des sulfures à l’interface film-oxyde et aux abords des cavités. La présence de
soufre à cet interface est unanimement désignée comme un facteur affectant fortement l’adhérence du
film d’Al2O3 [75]. Cet effet catastrophique croît avec la concentration en soufre. L’addition de platine
supprime cet effet néfaste, jusqu’à de très fortes concentrations en soufre [66]. Plusieurs mécanismes
peuvent expliquer que Pt contrecarre l’influence du soufre, dont deux ont été déjà cités (effet anti-
diffusant et phénomènes de surface). Une des explications les plus simple est le piégeage du soufre par
la formation du composé PtS lors de la diffusions vers a surface du revêtement. Il est aussi possible
a) b)
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que les joints de grains contiennent le platine que les grains saturés n’ont pas pu dissoudre et ne
puissent ainsi servir de voie de diffusion au soufre. Il faut noter que les RE, comme Y, Hf, Pd, La ou
Ce, présentent ce même effet.
6- Dans les systèmes à base d’aluminiure de platine, on rencontre des protubérances issues du
film et pénétrant dans la couche d’oxyde, qui pourraient contribuer à l’adhésion de cette couche, via
un effet d’imbrication, sorte d’effet « puzzle ». Ces protubérances disparaissent totalement après
environ 200 h de traitement à haute température, leur effet n’est donc pas permanent.
Revenons à présent sur le rôle de barrière de diffusion du platine. Ce point fait l’objet d’une
controverse ; selon certaines études, le platine n’empêche en rien la diffusion d’éléments réfractaires
vers le revêtement, malgré un plaquage électrolytique de 7µm avant aluminisation, mais favorise la
diffusion de l’aluminium. (Une modification de l’activité de l’aluminium a été évoquée dans certaines
études.) D’autres études ont démontré un effet de barrière de diffusion du platine à l’égard des
éléments réfractaires issus du substrat, et de l’oxygène en provenance de l’atmosphère ambiante [45],
pour des couches électroplaquées initiales de 5µm. Le mécanisme proposé pour expliquer cette
résistance à la diffusion a déjà été décrit sommairement plus haut : les grains d’aluminium étant
saturés en platine, l’excès s’accumule dans les joints de grains, certaines observations ont en effet mis
en lumière une sur-concentration de Pt aux joints de grains freinant ou stoppant la diffusion d’autres
éléments à travers ceux-ci. L’interface revêtement-alumine n’est donc pas polluée par des éléments
nocifs [66].
On peut raisonnablement penser que les divergences rencontrées tiennent non seulement à la
teneur globale mais aussi à la répartition du platine dans le revêtement, qu’il subsiste une couche
uniforme continue du platine ou que celui-ci ait totalement diffusé dans l’aluminium, ou tout autre
configuration envisageable. D’une façon générale, les performances en conditions d’oxydation à haute
température varient conjointement avec la concentration en platine, jusqu’à une certaine limite qui
reste à définir.
Quant à la croissance de la couche d’alumine elle-même, les avis sont également partagés.
D’aucuns affirment que le platine ralentit la croissance de l’oxyde [54, 57], ce qui est conforme à
l’observation de l’effet anti-diffusant que ces mêmes lui prêtent. D’autres ne constatent pas de
différence entre les vitesses de croissance d’Al2O3 sur les échantillons platinés et non platinés. En
contrepartie, les études en question s’accordent sur le fait que Pt favorise la croissance d’une couche
de a-Al2O3 continue et protectrice à haute température, ce que ne permet pas l’aluminium seul, contre
toute attente.
Les différences d’observation pourraient aussi être imputées aux impuretés amenées avec Pt
lors de son addition ou aux éléments contenus dans les alliages tenant lieu de substrat et remontant à la
surface par diffusion [51, 55, 66]. Ces apports peuvent avoir des effets bénéfiques (Hf, Y, etc.) ou
néfastes (W, Ta, …).
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Enfin, la présence de platine élève la température de transition ductile-fragile du revêtement,
tout particulièrement s’il y a formation de PtAl2 en couche continue. Les dépôts métalliques de surface
ayant d’ordinaire tendance à diminuer la ductilité des matériaux revêtus, cette propriété n’est pas à
négliger [9, 47].
Des calculs de chimie théorique étudiant l’interaction de l’oxygène avec des clusters
aluminium-platine sont actuellement en cours.
Si l’application des revêtements aluminium-platine aux superalliages est largement connue et
étudiée, l’application de ces systèmes aux alliages de titane reste marginale, pour les raisons évoquées
par ailleurs de compatibilité des procédés et du matériau. Cependant, quelques études ont déjà pu être
effectuées, en utilisant des alliages plus résistants aux hautes températures et des procédés moins
contraignants.
d) Un exemple de revêtement Pt-Al sur alliage de titane
Les très rares études sur la protection des alliages de titane par application de revêtements
aluminoformeurs ont cependant montré le fort potentiel de ces systèmes. Nous allons nous intéresser
aux comportements de l’alliage IMI 834 revêtu d’aluminium et d’aluminiure de platine [45].
L’alliage IMI 834 est un alliage élaboré pour résister au fluage. Sa composition chimique est
Ti-6Al-4Sn-4Zr-1Nb-0,5Mo-0,4Si [1]. Un revêtement aluminium-platine a été élaboré sur des
substrats d’IMI834 de la façon suivante : une sous-couche de platine de 5 µm est appliquée par
plaquage électrolytique, puis recuite à 700°C afin d’assurer une bonne adhérence avec l’alliage. Puis
une couche d’aluminium est appliquée par pack cémentation d’aluminium durant 2 h à 700°C.  Enfin,
un recuit de diffusion de 4 h sous argon à 700°C est appliqué pour créer le revêtement Pt-Al
proprement dit. Le revêtement d’aluminium seul est obtenu en n’effectuant pas le plaquage de platine
et le recuit qui suit.
Des essais d’oxydation cyclique ont été effectués sur des substrats IMI 834 recouverts des
revêtements décrits, et nus. Les essais d’oxydation s’effectuent à 800°C sous air, durant 400 h. En
début d’oxydation, les échantillons sont chauffés à la température de 800°C durant trois heures, puis
refroidis à température ambiante en 1 h, pesés et remis au four. Après 4 cycles de ce type, la prise de
masse a été relevée toutes les 10 h, selon le même protocole. La figure 15 présente les courbes de prise
de masse obtenues. On constate que le revêtement d’aluminium diminue notablement la prise de
masse par rapport à l’alliage nu. Cependant la prise de masse de l’alliage revêtu du revêtement Pt-Al
présente des résultats encore bien meilleurs.
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Fig. 15. Courbe de prise de masse de trois échantillons : alliage IMI834 nu,   recouvert
d’aluminium, recouvert d’aluminiure de platine [45].
Les examens en surface et en coupe des échantillons mettent en évidence la formation d’une
couche dense et continue d’alumine à la surface du revêtement Pt-Al. La comparaison avec le
revêtement d’aluminium seul montre que l’aluminiure de platine favorise la morphologie continue de
cette couche. La couche résiduelle est constituée d’aluminium, avec quelques traces de platine dans sa
partie supérieure. Alors qu’on constate la formation d’une couche de diffusion d’oxygène dans le
substrat recouvert d’aluminium, la présence d’oxygène dissout dans le titane sous le revêtement Pt-Al
n’a pas pu être prouvée. Cela démontre le caractère protecteur de la couche d’alumine formée vis à vis
de la diffusion d’oxygène.
 Par ailleurs, on doit noter que les coefficients de dilatation thermique du substrat et du
revêtement sont proches, ce qui permet d’éviter les problèmes de déformation et d’apparition de
contraintes en service.
Au vu de tout ce qui précède, on peut conclure que le platine est essentiel à l’élaboration de
revêtements protecteurs aluminoformeurs. Il permet de développer des couches d’alumines plus
efficaces en termes de protection contre l’oxydation, ce qui se traduit par une prise de masse nettement
plus lente. On peut ajouter que sa présence confère au revêtement une température de fusion suffisante
pour supporter des conditions de service souvent difficiles [45].
Les alliages de titane et leur comportement à l’oxydation, les revêtements aluminoformeurs en
général et le systèmes Pt-Al en particulier ont été largement étudiés à ce jour. Cependant, les études
relatant des essais de revêtements protecteurs sur alliages de titane sont rares, bien que leur nombre
Chapitre I Titane, Alliages de Titane et Revêtements Métalliques Protecteurs
31
s’accroisse régulièrement, en raison de la forte demande industrielle dans ce secteur. Afin de poser les
bases de nouvelles solutions pour la protection des alliages de titane et d’instaurer un savoir-faire
français en la matière, le projet APROSUTIS a été créé, regroupant les principaux industriels
intéressés par l’amélioration des propriétés de surface de ces alliages et des laboratoires académiques
présentant des idées innovantes dans les domaines de protection des surfaces.
5) Conclusion
L’alliage Ti6242, employé comme substrat dans cette étude, fait partie de la famille des
alliages de titane quasi-a, employés pour leur résistance au fluage à des températures considérées
comme étant élevées pour ces matériaux. L’alliage Ti48Al-2Nb-2Cr a été également employé comme
substrat de façon sporadique. Ce matériau fait partie de la famille des intermétalliques TiAl, employés
pour leur tenue à l’oxydation à haute température.
Ces deux matériaux, à des températures limites de fonctionnement différentes, subissent des
problèmes d’oxydation importants dus à des pertes de matière par écaillage des oxydes et/ou à une
fragilisation par dissolution d’oxygène. Il en résulte une dégradation des propriétés des pièces qu’ils
composent. Les mécanismes qui régissent ces phénomènes ne sont pas toujours faciles à mettre en
évidence et à contrôler. Par conséquent, il n’est pas aisé de mettre en ?uvre des solutions techniques
qui éliminent ce comportement problématique. À titre d’exemple, la sensibilité des propriétés
mécaniques de ces alliages aux variations de composition ne permet pas l’élaboration d’alliages plus
aptes à subir de hautes températures, et oriente plutôt la recherche de solutions vers l’application de
revêtements protecteurs.
Plusieurs types de revêtements ont été envisagés à ce jour pour protéger les alliages de titane
et les intermétalliques contre l’oxydation dans les gammes de température où ceux-ci s’avèrent
vulnérables. On peut citer les céramiques, telles SiO2 ou Al2O3, les couches issues de l’implantation
ionique ou les revêtements métalliques développant la couche d’oxyde protectrice qui fait défaut aux
alliages revêtus. Parmi les plus connus de ces systèmes, on trouve les couches de type MCrAlY ou Ti-
Cr-Al. Dans la famille des revêtements métalliques, les couches aluminium-platine, dont les
performances sont reconnues dans l’application aux superalliages à base nickel, sont très peu
représentées.
Certains systèmes Al-Pt sont déjà utilisés dans l’industrie et largement éprouvés pour leur
résistance à l’oxydation cyclique à des températures voisines de 1000°C. L’emploi d’aluminium
permet la formation d’une couche d’alumine continue limitant la diffusion d’oxygène dans l’alliage.
Le platine, présent en quantité moindre (de 10 à 25% massiques environ), permet de limiter la
dégradation de la couche d’alumine formée. La relative simplicité, l’efficacité et le caractère auto-
cicatrisant de ces systèmes constituent des atouts majeurs. Cependant, si l’élaboration et le
comportement de ces systèmes ont fait l’objet de nombreuses descriptions, les mécanismes
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responsables de l’amélioration due au platine ne sont pas définis nettement. Un point majeur semble le
piégeage du soufre issu des couches inférieures par formation de PtS durant sa diffusion vers la
surface. Les rares études consacrées à l’application de revêtements aluminium-platine aux alliages de
titane en tant que protection contre l’oxydation à haute température sont prometteuses.
Les systèmes de revêtements protecteurs aluminium-platine constituent donc une solution pour
la protection des alliages de titane contre l’oxydation à des températures relativement élevées. Ce
système a fait l’objet de très peu d’études à ce jour en raison de l’incompatibilité des techniques
d’élaboration des couches utilisées avec les alliages de titane. Notamment les températures nécessaires
aux procédés de pack cémentation pour le dépôt d’aluminium endommageraient la microstructure des
alliages de type Ti6242. L’élaboration de ces couches par MOCVD permettrait d’éviter de tels
inconvénients. De plus, cette technique permet l’application de revêtements sur des surfaces
complexes ou à l’intérieur de porosités. Ce qui constitue un de ses avantages par rapport aux procédés
PVD et pack cémentation. C’est cette solution qui sera explorée dans la présente étude. Les aspects
mécaniques (coefficients d’expansion thermiques, comportement du système Ti6242+Al-Pt) et
économiques n’ont pas été abordés ici. Ceux-ci prendraient place à un stade plus avancé de l’étude de
la faisabilité de ces systèmes.
Des moyens d’élaboration adaptés, notamment un réacteur de dépôt MOCVD spécifique, un
protocole opératoire particulier et de nombreux moyens de caractérisation seront nécessaires pour la
mener à bien. Leur présentation fait l’objet du chapitre suivant.
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Les substrats à recouvrir ont été fournis par la société Turboméca. Les alliages choisis pour les
tests de revêtements sont principalement l’alliage Ti6242, mais aussi un alliage de la famille TiAl :
Ti48Al2Nb2Cr.
 L’alliage Ti6242 fait partie de la famille des alliages quasi-alpha, constitués d’une faible
proportion de phase bêta dans une matrice essentiellement alpha, comme le montre la figure 16-b. La
composition massique moyenne des pastilles utilisées, déterminée par EDX est Ti 82,31%, Al 5,5%,
Sn 1,98%, Zr 3,96%, Mo 6,25%, conformément à leur spécification. La phase alpha présente une
microstructure lamellaire, comme le montre la figure 16-a. La figure 16-b montre une vue du contraste
chimique de l’alliage, la phase alpha apparaît sombre, la phase bêta claire.
   Figure 16. a)            b)
   a)Microstructure de l’alliage Ti6242, vue au microscope optique.
    Attaque chimique 1/3 HF, 2/3 HNO3.
   b) Microstructure de l’alliage Ti6242, vue MEB en mode électrons rétrodiffusés.
Certains revêtements ont été déposés sur un alliage de la famille TiAl : l’alliage Ti48Al2Nb2Cr.
Sa composition massique moyenne déterminée par EDX est Ti 59,85%, Al 33,31%, Cr 2,46%, Nb
4,32%  et sa microstructure peut être observée sur la figure 17. Il est aussi biphasique, comme des
clichés MEB en mode rétrodiffusé l’ont montré.
2
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Figure 17. Microstructure de l’alliage TiAl, vue au microscope optique.
Les substrats reçus de Turboméca se présentent sous la forme de pastilles de 15mm de diamètre et
2 mm d’épaisseur environ, polies 600, la rugosité de surface présente un Ra de
0,2 µm environ. Les premiers lots de substrats reçus n’étaient pas polis sur la tranche, il était donc
nécessaire d’en polir le pourtour au papier SiC 600 avant de les utiliser. Par la suite cet inconvénient a
été corrigé et les pastilles reçues polies de la même façon sur toutes leurs surfaces.
b) Conception du Réacteur et Description du Bâti
La préparation de revêtements contre l’oxydation par MOCVD impose des contraintes sur
l’élaboration des échantillons n’ayant pas encore été rencontrées au laboratoire. En effet, pour pouvoir
réaliser les analyses thermogravimétriques détaillés au II-2 et tester le caractère protecteur du
revêtement déposé, l’échantillon doit être entièrement recouvert. Ceci afin de ne pas perturber les
mesures de prise de masse lors de l’oxydation. Pour cela, les configurations habituelles de fours CVD
s’avèrent inadaptées. Ces configurations exigeraient donc deux séquences de dépôt pour recouvrir un
substrat, ainsi que la mise à l’air de celui-ci entre les deux et sa manipulation pour le retourner. Outre
les risques de pollution et d’endommagement au cours de la mise à l’air et du retournement, le fait que
la tranche du substrat se trouve recouverte deux fois constitue un facteur d’erreur non négligeable. De
plus, la nécessité de deux séquences de déposition induit une double consommation de précurseur.
C’est pourquoi il est apparu judicieux de mettre au point un montage permettant de recouvrir les
substrats intégralement en une seule manipulation.
10 µm
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Figure 18. Substrat soudé sur un thermocouple S, après dépôt d’aluminium.
Le chauffage en mur chaud est d’emblée exclu, puisqu’il nécessite le contact de la pièce avec
un point du four. Le chauffage par lampe s’avérait envisageable, mais nécessitait la conception et le
montage d’un dispositif particulier. De plus, la question de la tenue de la pièce resterait à résoudre. Le
titane possédant des propriétés paramagnétiques, le chauffage par induction -déjà largement maîtrisé
au laboratoire- a été retenu comme solution la plus simple et efficace. Afin de permettre un
recouvrement total, la pièce est maintenue au sein du réacteur par les fils d’un thermocouple de type S
soudés sur la tranche, comme le montre la figure 18. La soudure chaude du thermocouple se situe donc
à la périphérie du substrat. La soudure des deux fils est effectuée à l’aide d’une soudeuse par point
électrique (Soudax). Une fois l’échantillon revêtu, les fils sont sectionnés à la pince coupante, en
laissant un millimètre afin de faciliter la manipulation des échantillons.  Le thermocouple S (Pt/Pt-
10%Rh) permet parallèlement la régulation du chauffage par induction. Le choix du thermocouple S
est motivé par le caractère noble des métaux mis en jeux : les parcelles de fils restant soudées au
substrat revêtu n’interfèrent pas avec les tests d’oxydation, ne s’oxydant pas elles-même.
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Figure 19. Réacteur CVD et détail du support d’un substrat.
La figure 19 présente un schéma d’ensemble du réacteur utilisé pour l’élaboration des
revêtements. Le système se présente comme un réacteur à parois froides classique, un tube
vertical en pyrex de 28mm de diamètre constituant le corps du réacteur. Le diamètre du
réacteur a été choisi pour s’adapter à la taille réduite du substrat et s’assurer qu’une fraction
importante du mélange gazeux entre au contact de la surface du substrat. Ce réacteur présente
des dimensions réduites par rapport aux fours à murs froids classiques. À l’intérieur de celui-ci
se trouve un porte échantillon (Fig. 20) constitué d’une canne de verre terminée par une
portion d’alumine percée de deux canaux. Cette canne part du fond du réacteur et s’arrête à
mi-hauteur du tube. Les fils du thermocouple S sont confinés à l’intérieur de celle-ci et la
pastille de Ti6242 tenant lieu de substrat se trouve soudée à quelques centimètres de
l’extrémité, à la hauteur de la spire d’induction (diamètre 50mm) entourant le réacteur. À
l’autre extrémité de la canne, un connecteur relie les câbles Pt et Pt-Rh à un câble de
compensation. Celui-ci sort de l’enceinte du système à travers une interface étanche adaptée,
et est connecté au module de régulation du générateur haute-fréquence. Ainsi le dispositif de
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Figure 20. Schéma du porte échantillon.
En amont du réacteur, se trouvent quatre lignes de gaz, et deux bulleurs. Trois de ces lignes
alimentent le système en azote (Air Product, pureté 99,9992%), utilisé ici en tant que gaz vecteur des
précurseurs et gaz de dilution. La quatrième est une ligne d’hydrogène (Air Product, pureté 99,999%),
utilisé en tant que gaz réactif. Les débits dans ces diverses lignes sont régulés par des débitmètres
massiques (Brooks, modèle 5850TR, MKS, modèle 1259C) à contrôleurs électroniques (Brooks 5876,
2 voies ; MKS 247C, 4 voies). Trois lignes de gaz seulement parviennent à l’entrée du réacteur. Une
première ligne dite « de dilution » à fort débit, qui permet d’ajuster le flux de gaz vecteur dans le
réacteur pour contrôler les écoulements, fractions molaires, etc., et sur laquelle vient se greffer la ligne
d’hydrogène. Cette ligne est de plus équipée d’un dispositif mettant le système en relation avec une
ampoule remplie d’iodoéthane. Ce composé est utilisé en tant qu’adjuvant de dépôt, comme on le
verra au chapitre III. La seconde ligne est issue du bulleur contenant le précurseur d’aluminium, la
troisième du bulleur contenant le précurseur de platine. Les gammes de ces débitmètres sont des
suivantes ; Ligne d’hydrogène : 0-100 sccm, Ligne d’azote de dilution : 0-300 sccm, ligne
d’entraînement du précurseur d’aluminium : 0-50 sccm et enfin ligne d’entraînement du précurseur de
platine : 0-20 sccm. Les débitmètres massiques ont tous été étalonnés lors de l’élaboration du système.
Toutes les lignes sont chauffées à l’aide d’éléments chauffants (cordons plats) enroulés autour de
celles-ci et enveloppés de papier d’aluminium. Le bulleur d’aluminium est un cylindre d’acier
inoxydable de 5 cm de diamètre, dans lequel un tube plonge jusqu’au fond et d’où repart un autre tube,
comme le montre la figure 20 bis La fermeture est assurée par deux vannes de type pointeau.
Figure 20 bis. Bulleur en acier inox contenant





Câble de compensation S
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Il est raccordé aux lignes de gaz par des raccords VCR à joints métalliques. La quantité de
précurseur à l’intérieur est d’environ 100g. Le bulleur de platine est constitué d’un tube de verre dans
lequel plonge un tube plus mince terminé par un fritté.  Il est relié aux lignes de gaz par deux raccords
de type Rotulex® de tailles 13/5 à l’entrée et 19/9 en sortie. La quantité de précurseur à l’intérieur est
d’environ 2g.
En aval du réacteur, plusieurs jauges permettent le contrôle de la pression dans le système :
manomètre de Bourdon et jauge Pirani, ou le contrôle et la régulation : jauge MKS Baratron®. La jauge
Baratron® est associée à un régulateur à vanne papillon MKS 253A qui permet de fixer la pression
dans le réacteur par le biais d’une interface électronique MKS type 252. Un piège froid est enfin
intercalé entre l’ensemble et la pompe à palettes qui assure le vide dans le système. Le piège est
immergé dans un bain d’isopropanol refroidi à l’azote liquide.
Parallèlement à la mesure de température par le thermocouple S, la température de
l’échantillon est suivie par pyrométrie, quand les conditions expérimentales les permettent. (i.e.
T>200°C, et signal suffisant pour permettre une mesure.) L’appareillage utilisé est un pyromètre bi-
bande Williamson Pro Series 23. Celui-ci permet de s’affranchir des variations d’émissivité du
substrat au fur et à mesure de son recouvrement, et des perturbations du signal dues aux parois du
réacteur. Lorsque la température de dépôt ne permet pas le suivi direct de la température par
pyrométrie, un étalonnage du signal du four par le pyromètre est réalisé aux alentours de 300°C avant
de commencer le dépôt, et la température est extrapolée par la suite.
c) Modélisation des écoulements
La géométrie asymétrique du système de réacteur MOCVD décrit plus haut, ainsi que ses
faibles dimensions à comparer aux réacteurs habituels (diamètre ordinaire 50 mm), posent de
nombreuses questions sur le comportement des gaz à l’intérieur du réacteur (effets de bord,
convection, etc.).  De plus, l’emploi de nombres adimensionnels pour déterminer le mode
d’écoulement au sein du réacteur (laminaire ou turbulent) s’est avéré trop imprécis au vu de la
complexité de la géométrie du système. Des simulations numériques donc ont été entreprises.
En effet l’homogénéité du revêtement est un point critique pour les tests d’oxydation, comme
on l’a vu plus haut. Il était alors nécessaire de s’assurer a priori que les conditions de dépôt employées
soient viables. Cette mise au point préalable vise d’une part une économie de temps au niveau de
l’optimisation des conditions de dépôt, et d’autre part une économie de précurseurs. Ces simulations
ont été réalisées au cours d’un séjour d’un mois au Laboratoire de Thermodynamique et de Physico-
Chimie Métallurgiques (LTPCM), à Grenoble, sous la direction de Michel Pons, avec l’aide de Magali
Ucar, ingénieur de la société NOVASiC.
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Les simulations ont été réalisées avec le logiciel CFD-ACE. Ce logiciel permet la
modélisation en deux ou trois dimensions de systèmes complexes, pouvant intégrer des phénomènes
aussi divers que les écoulements de gaz, sources de chaleur ou effet joule, échauffement par induction,
etc. Trois sous-logiciels les composent : CFD-GEOM, CFD-GUI et CFD-VIEW. Le premier, CFD-
GEOM, permet de dessiner le système et d’attribuer leurs propriétés principales aux différentes parties
(parois, blocs, arrêtes, lignes de construction, etc.). Si le système est dessiné en deux dimensions, une
option permet d’indiquer au solveur que celui-ci est axisymétrique, ce qui simplifie la modélisation de
systèmes à symétrie de révolution. Le système est ensuite quadrillé et maillé afin de définir les points
de calcul. Le maillage peut s’effectuer à l’aide de mailles parallélépipédiques, plus ou moins
régulières, ou tétraédriques, ce qui est plus difficile. La taille des cellules peut être ajustée pour
optimiser le temps de calcul, en densifiant le quadrillage au voisinages des zones intéressantes et en
l’espaçant dans les zones ne présentant pas de phénomène particulier. Le système ainsi dessiné et
maillé est enregistré dans un fichier sous un format spécifique, qui permettra de l’utiliser avec le
second sous-logiciel : CFD-GUI.
Cette partie de la modélisation consiste à fixer les conditions initiales du système, en attribuant
les propriétés aux gaz, parois et interfaces prédéfinies dans la première étape. On peut parfois définir
ces propriétés de diverses façons, par exemple on peut imposer une température donnée à une paroi ou
bien une chaleur dissipée fixée, selon la connaissance du système et la finesse de la modélisation
souhaitée. Il ne reste qu’à entrer les paramètres de calcul désirés (nombre d’implémentations maximal,
convergence, etc.) avant de lancer le solveur.
Enfin, le fichier généré par CFD-GUI est ouvert avec la composante CFD-VIEW. Celle-ci
permet de mettre en évidence les résultats du calcul de la façon la plus adaptée. L’utilisateur peut
choisir la ou les grandeurs représentées (carte des températures, champ de vitesse des écoulements, par
exemple), et le mode de représentation (courbes isothermes ou cartes de couleurs, champs de vecteurs,
couleur ou noir et blanc, etc.).
Le système envisagé, notre réacteur, est par nature non symétrique ; mais la modélisation en
trois dimensions d’un système demandant trop de temps et de savoir-faire, celui-ci a été réduit à deux
modèles axisymétriques limites en deux dimensions. En effet au sein du réacteur, le substrat constitue
un élément n’ayant pas une symétrie de révolution, la simulation par un modèle en deux dimensions
traité de façon axisymétrique ne peut donc pas rendre compte de façon correcte de la géométrie du
système. Ce problème a été contourné en considérant la pièce tantôt de face, tantôt de profil.
On obtient ainsi deux modèles limites : dans le premier (Fig. 21-a), le substrat est envisagé comme un
cylindre vertical de diamètre égal à l’épaisseur du substrat. Dans le second (Fig. 21-b), le substrat est
assimilé à une sphère de même diamètre que le substrat.
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 Une fois ces deux modèles établis, les modélisations ont pu être entamées. Les paramètres mis
en jeu sont la pression, le débit de gaz dans le réacteur (via la vitesse d’écoulement) et la température
du substrat, et sont résumés dans le tableau VI. Les valeurs choisies pour les paramètres de la
modélisation ont été établies sur la base des données de la littérature et des conditions de dépôt
envisagées a priori, en termes de pression et de température. On a ainsi pu établir les modes
d’écoulement dans le réacteur en fonction des conditions de dépôt.
           Tableau VI. Valeurs des paramètres  utilisées dans les modèles.
Tsubstrat (°C) 300 350 400 500
Q (sccm) 50 100 300 1000
P (torr) 1 70 200 760
Ces  modèles ont aussi permis d’établir le débit minimal au sein du réacteur pour lequel on
n’observe pas de boucle de recirculation en fonction de la pression, comme le montre la figure 22. Les
résultats obtenus concordent avec les calculs effectués à l’aide des nombres adimensionnels de
Reynolds et Graschoff.
Figure 21. a) Modèle axisymétrique à
substrat cylindrique.
Figure 21. b) Modèle axisymétrique à
substrat sphérique.
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Figure 22. Limite inférieure d’écoulement sans boucles de recirculation.
2) Dispositif d’Analyse Thermogravimètrique
a) Appareillage
Les mesures de cinétique d’oxydation par prise de masse on été réalisées à l’aide de
thermobalances SETARAM TAG 24 s (Figure 23).
Figure 23. Thermobablance SETARAM TAG 24s.
La vitesse de montée en température de l’appareil est de 1K.s-1, et la plage de mesure de
température 0 à 1600°C, la sensibilité de la balance est de 0,5 µg, et les masses mesurables dans une
plage de ± 200 mg [76].  Le principe de fonctionnement de ces thermobalances est le suivant : les
fléaux de la balance à compensation magnétique située dans la partie supérieure soutiennent chacun
une nacelle (Figure 24-a). Chaque nacelle pend dans un tube d’alumine qui vient se loger dans un four
(Figure 24-b). L’une des nacelles contient l’échantillon testé en oxydation, l’autre un contrepoids
inerte. La présence de deux fours symétriques permet de compenser une grande partie des phénomènes
P (torr)





















Chapitre II Techniques Expérimentales
42
perturbant la mesure de prise de masse, tels que la variation de la poussée d’Archimède, les
fluctuations éventuelles des débits de gaz, les turbulences et convections dues au chauffage et aux flux
de gaz, etc. En conséquence, le bruit de fond et la dérive sont suffisamment faibles pour que la mesure
s’effectue à 1 µg près [77]. L’acquisition informatique de la masse de l’échantillon oxydé s’effectue
environ toute les 15 secondes.
Figure 24. a) cannes d’alumine ; b) balance magnétique .
b) Méthodologie
Les expériences d’oxydation isotherme ont été menées à 600°C durant 100 h sous flux d’air
synthétique (80 % N2, 20 % O2). La figure 25 présente une courbe de prise de masse obtenue lors des
essais d’oxydation.
Figure 25. Courbe de prise de masse en fonction du temps d’un échantillon revêtu lors d’un test d’oxydation
à 600°C sous air synthétique.
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La forme parabolique de celle-ci est typique des phénomènes d’oxydation contrôlés par la
diffusion de l’oxygène au travers d’une couche d’oxyde [78]. Dès 1923, Pilling et Bedworth , dans
l'une des premières publications scientifiques (et pas seulement descriptives) sur le phénomène
d'oxydation sèche des métaux, reconnaissent un contrôle diffusionnel dans la cinétique d'oxydation
parabolique [79]. Dix ans plus tard, Wagner publie une modélisation de ce phénomène, grâce à une
meilleure connaissance des défauts ponctuels et du transport dans les oxydes. Ce premier modèle traite
le cas des métaux purs [80]. On vérifie la forme de la courbe en traçant la NMG (prise de masse par
unité de surface) en fonction de t . La prise de masse importante aux premiers instants est due à la
croissance rapide d’une couche d’oxyde initiale en surface, moins protectrice ou discontinue. Cette
phase, qui ne nous intéresse pas ici, est ensuite suivie d’un fort ralentissement de la cinétique
d’oxydation. Le régime de diffusion est alors établi, menant à un profil de la courbe parabolique. En
effet, l’oxydation ne peut plus s’effectuer que par migration d’anions ou de cations à travers la couche
d’oxyde, la cinétique d’oxydation est alors directement liée à la vitesse de diffusion des espèces à
travers l’oxyde formé. D’autres processus peuvent interférer avec la diffusion (réactions interfaciales,
par exemple). D’un point de vue mathématique, les cinétiques de croissance contrôlées par le régime
diffusionnel sont décrites par la loi parabolique (4) :
tkm p .² =D      (4)
où Dm représente la prise de masse de l’échantillon oxydé par unité de surface, kp est appelée
constante parabolique d’oxydation. Cette équation n’est valable que lorsque le régime diffusionnel est
établi. Ainsi la vitesse d’oxydation peut-elle être quantifiée à travers la constante parabolique
d’oxydation. Cette constante nous permettra par la suite de comparer efficacement la résistance à
l’oxydation de nos échantillons de Ti6242 revêtus.
Pratiquement, la détermination s’effectue à l’aide d’un programme élaboré sous Mathematica,
une portion de parabole d’équation du type (5) est ajustée sur la courbe expérimentale [78].
².. mCmBAt D+D+=      (5)
Les paramètres A, B et C sont caractéristiques de la cinétique d’oxydation, en particulier C,
qui est relié à la constante d’oxydation parabolique par : C=1/kp. A et B permettent d’accéder aux
constantes d’intégration, mais n’intéressent pas cette étude. On ne détermine kp que sur une portion
donnée de la courbe expérimentale, et non pas sur l’intégralité de celle-ci. Ainsi, en déplaçant la
fenêtre où l’on détermine C au long de la courbe, on peut suivre l’évolution de kp au fur et à mesure de
l’oxydation, comme on peut le voir sur la figure 26, et s’assurer que la valeur de kp est bien stabilisée
sur l’intervalle de mesure final. L’intervalle de mesure de C employé ici est 10 h. La valeur de kp
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proposée pour chaque échantillon est celle des 10 dernières heures de l’oxydation, après s’être assuré
de la stabilisation de la cinétique.
Figure 26. Évolution de kp par fenêtre glissante  en fonction de la prise de masse.
Les mesures en oxydation cycliques ont été effectuées sur la thermobalance TM05, conçue par
l’équipe MEMO  du CIRIMAT, représentée à la figure 26 bis [81, 82]. Celle-ci se compose de 5 fours
chauffés par 10 lampes halogènes, équipé chacun d’une thermobalance précise à 1 µg près et d’une
nacelle en alumine. Les essais ont été menés sur 60 cycles d’une heure. La vitesse de montée en
température et de refroidissement est de 50K.s-1.
Figure 26 bis. Thermobalance TM05 de l’équipe MEMO
3) Techniques de caractérisation
a) Microscope Électronique à Balayage (MEB)
Les observations MEB ont été réalisées au CIRIMAT à l’aide d’un appareil LEO-435. Dans la
plupart des cas, la tension d’accélération utilisée pour les observations en électrons secondaires était
15 kV, et le courant de sonde 99 pA. La distance de travail variant entre 16 et 12 mm. Les
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L’appareil utilisé est équipé d’un analyseur EDX IMIX-PC de marque PGT, à diode de
germanium. Les conditions d’utilisation de celui-ci sont en général une tension d’accélération de 15
kV pour 1,5 nA de courant de sonde, avec une distance de travail fixée à 19 mm.
Certaines observations demandant une meilleure définition ont été réalisées avec un MEB à effet
de champ (MEB-FEG) au Service de Microscopie Électronique de l’Université Paul Sabatier de
Toulouse. Il s’agit d’un appareil JEOL JSM6700F équipé d’un analyseur EDX.
b) Diffraction des Rayons X (DRX)
Les analyses par diffraction de rayons X ont été effectuées au CIRIMAT sur un diffractomètre
Seifert 3000tt, à monochromateur graphite arrière. Le rayonnement incident est donné par la raie Ka
du cuivre (l=1,54098Å). L’incidence de la raie Kb reste extrêmement faible (< 0,3%). La divergence
du faisceau est d’environ 0,4°.
Les échantillons ont été analysés en configuration rasante : la source du faisceau reste fixe, le
faisceau ayant une incidence donnée par rapport au plan de l’échantillon. Seul le détecteur se déplace
et balaye la plage angulaire désirée. L’angle d’incidence utilisé est 2° sauf précision contraire. En
effet, dans certains cas, pour palier la finesse des couches ou augmenter le signal des couches sous-
jacentes, l’angle d’incidence a été diminué ou augmenté.
Les diagrammes obtenus sont lissés et les pics indexés à l’aide du logiciel ANALYSE. Une fois
les données brutes traitées, celles ci sont converties en fichiers ASCII et les logiciels CMPR et LOGIC
permettent de les comparer avec les fiches de la base de données JCPDS.
Il faut noter que de nombreuses pannes ont beaucoup réduit le nombre d’analyses effectuées, ce
qui est d’autant plus pénalisant que certaines mesures ne peuvent être effectuées plus tard, les
échantillons ayant été oxydés ou employés à d’autres analyses destructives entre temps. Par ailleurs,
les modifications apportées au diffractomètre, et l’utilisation de l’appareillage d’autres laboratoires en
parallèle a souvent empêché la détermination systématique des tailles de cristallites par la formule de
Scherrer.
c) Microscopie à Force Atomique (AFM)
Les mesures de rugosité des couches relativement lisses ont été réalisées par AFM  en mode
tapping à l’air ambiant sur un microscope Multimode modèle Nanoscope IIIa de Digital instruments.
Ce mode de travail, développé par Zhong et al. en 1993, pallie  l'ensemble des inconvénients
rencontrés avec les modes contact et non contact précédemment introduits par Binning et al. et Martin
et al. Il consiste, tout comme le mode non contact, à faire osciller le cantilever (pointe et bras de
levier) à une fréquence proche de sa fréquence de résonance, mais avec une amplitude beaucoup plus
grande de 10 à 100 nm. A chaque oscillation, la pointe entre en contact avec l'échantillon. Ce contact
entraîne une diminution de l'amplitude des oscillations,  directement proportionnelle à la distance
moyenne entre la pointe et l'échantillon. Un système de rétroaction ajuste la distance pointe-
échantillon de façon à garder l'amplitude des oscillations constante et génère ainsi l'image 3D de la
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topographie. Le contact intermittent entre la pointe et l'échantillon minimise les forces de frottement et
la grande amplitude des oscillations du cantilever évite tout piégeage de la pointe dans une couche
superficielle de contamination ou par des forces électrostatiques. Si cette technique a pu être mise à
profit pour les couches de platine, elle n’est cependant pas adaptée aux fortes rugosités des films
d’aluminium développés, dont le relief important dépasse les limites de l’appareil et endommageraient
la pointe.
d) Profilométrie optique
Afin de caractériser la rugosité des couches d’aluminium et aluminium-platine, trop importante
pour être mesurée à l’AFM, des mesures de profilométrie  ont été réalisées au CIRIMAT. L’appareil
employé est un interféromètre Zygo  MetroProTM, New View 100. Les échantillons oxydés, souvent
trop sombres, ont dû être argentés par pulvérisation cathodique au préalable.
e) Spectrométrie d?ions secondaires (SIMS)
Les analyses SIMS ont été réalisées avec un spectromètre CAMECA IMS 4F6, au service
d’Analyse Ionique de l’INSA de Toulouse. L’analyse des ions secondaires émis pendant le
bombardement de la cible par un faisceau d’ions lourds permet le suivi des profils des éléments choisis
à travers la couche de matériaux érodée, grâce à un spectromètre de masse. Les ions utilisés ici pour
l’analyse sont les ions Cs. Cs- pour le suivi du platine et de l’oxygène, Cs+ pour les autres métaux.
Il faut noter que le suivi des ions simples (A+ou  B-) est dans une certaine mesure représentatif des
formes oxydées ou réduites des éléments A ou B dans la matrice tandis que le suivi des ions
complexes (CsA+ ou CsB-) rend plutôt compte des espèces A et B au degré d’oxydation zéro. Pour la
préparation des échantillons, la présence d’une couche d’alumine isolante à la surface des échantillons
oxydés rend une métallisation préliminaire nécessaire, ainsi que l’utilisation d’un canon à électron
pour neutraliser la cible-échantillon lors des mesures.
f) Profilométrie
La mesure de profondeur de cratères couplée aux profils SIMS permet une interprétation de ceux-
ci en termes de vitesse d’érosion et d’épaisseurs des diverses couches. Ces profondeurs de cratères ont
été mesurées à l’aide d’un profilomètre TENCOR, à l’Atelier Inter-universitaire de Micro-
Électronique de l’INSA de Toulouse. Cette technique n’est pas adaptée à la mesure de rugosité des
échantillons, comme l’ont montré plusieurs tests de corrélation entre diverses méthodes de
profilométrie.
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g) Microscope Électronique à Transmission (MET)
Les couches obtenues ont été examinées avant et après oxydation par microscopie électronique à
transmission, au Centre d’Élaboration de Matériaux et d’Études Structurales (CEMES), à Toulouse.
L’appareil employé est un microscope Philips CM20, équipé d’un analyseur EDX ainsi que d’un
analyseur EELS.
Les coupes ont été préparées en partie au CIRIMAT et achevées au service préparation du
CEMES. Après tronçonnage de la pastille recouverte, un parallélépipède de 2x2x5 mm environ est
débité, puis coupé dans le sens longitudinal, afin d’obtenir deux morceaux recouverts chacun sur une
face. Ceux-ci sont collés en vis à vis et maintenus serrés dans une pince de Mohr. Une fois collés, ils
sont introduits dans un petit tube de laiton (f= 2,4 mm) et enrobés à la résine.  Par la suite, on réalise
des tranches de 300 µm de ce montage à l’aide d’une scie à fil diamanté. Celles-ci sont amincies par
polissage sur papier SiC jusqu’à environ 40 µm, puis montées entre deux grilles de cuivre et passées à
l’amincisseur ionique (PIPS) afin de créer un cratère et des zones minces observables au MET
(Conditions d’amincissement : faisceau à 5 kV, angle d’incidence 7°, attaque par les deux faces).
Les analyses par EELS utilisent les pertes d’énergie du faisceau monocinétique d’électrons du
MET lors de sa traversée de l’échantillon. Les transitions électroniques excitées dans les atomes
traversés se traduisent dans le spectre d’énergie du faisceau récupéré par des pics situés à des seuils
d’énergie déterminés. La forme de certains pics peut renseigner sur l’état chimique de l’élément qu’il
représente. Les analyses EELS ont été employées pour les échantillons oxydés principalement. Les
pics des éléments étudiés se situent aux seuils d’énergie suivants :
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Lorsque le pic de l’aluminium apparaît très aigu et suivi « d’oscillations », l’aluminium est
sous forme oxydée. Il peut y avoir des ambiguïtés par superposition des pics entre Pt, Mo et Zr. Les
pics que l'on met le mieux en évidence pour Pt sont M3 et M2 (M1 ne sera pas présent si M3 n'est pas
visible). Les pics du platine sont très plats et peu visibles. Pour Zr, les pics les plus évidents sont L3 et
L2. L3 est la raie la plus visible pour Mo, la présence sur le spectre a des raies M4-5 et M3 permet
éventuellement de s’assurer qu’il n’y a pas de confusion.
h) Microsonde électronique de Castaing
L’analyse chimique des couches minces et de leur contamination en éléments légers (C et O) ont
pu être réalisées au Service d’Analyse par Microsonde Électronique de l’UPS. L’appareillage employé
est  une microsonde SX50 de la société CAMECA, équipée de trois spectromètres en longueur d’onde
(WDS). L’utilisation du logiciel Stratagem permet l’estimation des épaisseurs des couches lorsque la
rugosité de celle-ci est suffisamment faible.
i) Réflectométrie
Les couches d’alumine réalisées au CIRIMAT sur substrat polis ont pu être mesurées par
réflectométrie. Le laboratoire dispose d’un appareil NC-UV-VIS de marque Ocean Optics
(http://OceanOptics.com) et du logiciel Nanocalc. Afin d’obtenir des valeurs fiables, les mesures ont
été effectuées avec une référence de Ti6242 nu poli au micron, et les dépôts d’alumine réalisés sur des
substrats ayant subi le même traitement.
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4) Conclusion
 La caractérisation des substrats de Ti6242 a mis en évidence le caractère biphasique de cet
alliage et sa microstructure typique en lamelles obtenue par forgeage. Les substrats reçus se présentent
sous la forme de pastilles de 15 mm de diamètre. Les analyses EDX ont confirmé que la composition
de ces pastilles correspond aux spécifications de cet alliage. Elle a également permis d’identifier parmi
les lots fournis certains échantillons composés de l’alliage intermétallique Ti48Al2Nb2Cr. Ce
matériau présente également une structure biphasée et une composition conforme aux spécifications.
Les dimensions des substrats à revêtir et leur utilisation pour des essais d’oxydation après
dépôt ont requis la conception d’un réacteur MOCVD original, dans lequel les pastilles d’alliages sont
revêtues intégralement. Celles-ci sont maintenues sur la tranche par le thermocouple S auquel elles ont
été soudées. Les dimensions atypiques de ce réacteur et la géométrie du système formé avec le substrat
ont nécessité la modélisation et l’optimisation des écoulements gazeux et des profils thermiques de
l’ensemble. On a ainsi pu déterminer les domaines de pression et de débit gazeux induisant des
écoulements sans boucles de recirculation.
Les essais d’oxydation destinés à évaluer la performance de ces dépôts en termes de cinétique
d’oxydation ont été réalisés sur des thermobalances et traités selon la méthode élaborée par Monceau
et col. [78] qui permet d’extraire la constante cinétique d’oxydation à partir des courbes de prise de
masse  enregistrées. D’autres moyens de caractérisations ont été employés pour l’étude des
revêtements avant et après oxydation, tels que la diffraction des rayons X, les microscopies
électroniques à balayage, à transmission, la microscopie à force atomique, la microsonde de Castaing,
la spectrométrie de masse d’ions secondaires et la profilométrie optique.
En se basant sur les données fournies par les modélisations d’écoulement, les paramètres de
débit et de pression du réacteur MOCVD ont été optimisés  jusqu’à obtenir un recouvrement intégral
des substrats par les dépôts métalliques, comme nous le verrons au chapitre suivant. Le réacteur
MOCVD, conçu et réalisé pour les substrats d’alliage fournis, permet donc le couplage Conditions
opératoires de dépôt- Microstructure des revêtements- Cinétique d’oxydation. Cette démarche a été
itérative. Cependant, il nous a semblé plus clair de la présenter dans ce manuscrit de façon linéaire.
Ainsi, le chapitre III présentera de manière structurée les différentes architectures de revêtements
élaborées ainsi que les microstructures correspondantes, et le chapitre IV les résultats des essais
d’oxydation.
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5) Conditions Opératoires
Les tableaux résumant les conditions opératoires utilisées pour les dépôts de couches décrits
dans le chapitre suivant sont rassemblés dans ce paragraphe pour simplifier l’accès aux données.
Ces conditions opératoires seront rappelées et leur choix explicité au long du chapitre suivant. La
numérotation des tableaux dans le texte a été conservée.
          Tableau VII. Conditions d’élaboration des dépôts de platine, échantillons Pt1 à Pt4.
 Q N2,Pt(sccm) QPt Q N2 Dil QH2 Qtotal P(torr) T(°C) T(min)
Pt1 13 0,035 225 75 313 70 300 120
Pt2 9 0,0242 225 75 309 70 200 30
Pt3 9 0,0242 225 75 309 70 200 60
Pt4 9 0,0242 225 75 309 70 200 120
          Tableau VIII. Conditions opératoires des dépôts d’aluminium à base de TIBA.
Nom TSubstrat PRéacteur QN2Dilution QN2Bull Qprécurseur t
AlT1 300 30 300 27 0,1743 180
AlT2 350 30 300 27 0,1743 180
AlT3 350 30 330 27 0,1743 120
AlT4 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT5 400(10’)?350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT6 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT7 300(30’)?350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT8 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT9 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT10 300(30’)?350 70 225 56,6 0,3654 180
Tableau IX. Conditions opératoires des dépôts de platine avant dépôt d’aluminium (TIBA).
Nom TSubstrat PRéacteur QN2Dilution QN2Bull QPrécurseur t
AlT6 300 70 225 13 0,035 180
AlT7 300 70 225 13 0,035 180
AlT8 300 70 225 13 0,035 180
AlT9 300 70 225 13 0,035 180
AlT10 300(30’)?350 70 225 13 0,035 180
Chapitre II Techniques Expérimentales
51
Tableau XII. Conditions d’élaboration des échantillons de l’étude préliminaire de dépôt
d’aluminium à base de DMEAA.
Nom P (torr) T (°C) Q (sccm) Dt (min) Tbain (°C)
EP1 1 160 31,3 60 10
EP2 1 160 31,3 92 10
EP3 1 130 31,3 60 10
EP4 1 190 31,3 60 10
EP5 1 144 31,3 60 10
EP6 1 181 31,3 60 10
EP7 1 205 31,3 60 10
       Tableau XV. Conditions expérimentales de dépôt d’aluminium à base de DMEAA.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QDMEAA(sccm) temps (min) TBain(°C)
AlD1 200 10 41 3,15 0,1905 75 10
AlD2 200 70 300 7 0,0384 70 5
AlD3 200 10 41 1 0,0241 60 0
AlD4 200 10 41 2,82 0,1704 60 10
       Tableau XVI. Conditions expérimentales de dépôt de platine avant dépôt d’aluminium (DMEAA).
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QMe3(MeCp)Pt QH2 (sccm) Temps(min)
AlD1 300 70 225 9 0,242 75 120
AlD2 300 70 225 9 0,242 75 120
AlD3 200 70 225 9 0,242 75 30
AlD4 200 70 225 9 0,242 75 30
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        Tableau VI. Conditions d’élaborations des échantillons co-déposés AlPt1 à AlPt5, aluminium.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QDMEAA(sccm) temps (min) TBain(°C)
AlPt1 250 70 225 7 0,241 120 0
AlPt2 250 10 40,5 1,8 0,0433 120 0
AlPt3 200 10 40,5 1,8 0,0433 120 0
AlPt4 250 70 225 2,8 0,0242 120 10
AlPt5 250 10 40,5 1 0,0604 120 10
     Tableau VI. Conditions d’élaborations des échantillons co-déposés AlPt1 à AlPt5, platine.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QMe3(MeCp)Pt(sccm) temps (min) TBain(°C)
AlPt1 250 70 225 9 0,0242 120 0
AlPt2 250 10 40,5 9 0,0242 120 0
AlPt3 200 10 40,5 9 0,0242 120 0
AlPt4 250 70 225 14,4 0,0388 120 10
AlPt5 250 10 40,5 9 0,0242 120 10
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Utilisés depuis longtemps par l’industrie microélectronique, le platine et l’aluminium ont déjà
fait l’objet de nombreuses études pour leur dépôt par MOCVD. Cependant l’application aux
revêtements protecteurs diffère fondamentalement de leur rôle en microélectronique. Les épaisseurs
visées dans les applications en microélectronique dépassent rarement le micromètre, et les films
obtenus doivent être extrêmement purs, présenter une très faible rugosité, une conformalité parfaite et
une orientation préférentielle (111) pour limiter les phénomènes d’auto-diffusion. Les films à but
protecteurs ne nécessitent pas de d’orientation préférentielle, mais une épaisseur de quelques microns,
une bonne adhérence et une vitesse de croissance suffisante pour que les temps de dépôt n’excèdent
pas quelques heures.
Il est donc nécessaire de mettre en place les protocoles de dépôt adaptés aux caractéristiques
du substrat, du réacteur employé, à chaque précurseur séparément et simultanément, puisque le co-
dépôt de platine et d’aluminium sera un point abordé dans cette étude. En effet, l’application
successive ou simultanée  n’est pas sans ajouter des contraintes sur la chimie des précurseurs, la
morphologie des couches, les conditions d’alimentation du réacteur, etc. Afin de parvenir à des
revêtements protecteurs efficaces, ces problèmes ont trouvé diverses solutions, abordées dans ce
chapitre.
Par ailleurs, les revêtements élaborés présenteront deux architectures distinctes. La première,
inspirée directement des systèmes Al-Pt appliqués aux super alliages est constituée d’une sous-couche
de platine appliquée sur le substrat tel que reçu du fournisseur industriel, et surmontée d’une couche
d’aluminium. Ce système sera désigné au long des chapitres suivant comme «revêtement séquentiel ».
La seconde est constituée d’une couche d’aluminium et de platine déposés simultanément, et désignée
comme « revêtement co-déposé ». La mise au point de ces architectures passe en premier lieu par la
maîtrise des dépôts de platine, c’est pourquoi ce point constitue le premier paragraphe de ce chapitre
consacré aux procédés de dépôt.
1) Dépôts de Platine
Largement employé en tant qu’électrode dans l’industrie microélectronique [83 , 84], ou comme
catalyseur en chimie, le platine a sa part de mérite dans les performances remarquables des
revêtements Al-Pt, comme on l’a vu au chapitre I. Bien que l’essentiel des applications utilisent des
procédés électrolytiques pour le dépôt de cet élément, les procédés CVD gagnent du terrain ces
dernières années. Cependant, l’application de cette technique aux revêtements protecteurs n’a pas
encore été explorée. Pour l’application qui nous intéresse, et pour un revêtement de l’ordre de 5 à 10
µm final, l’épaisseur des films de platine visée est de l’ordre de 500nm.
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a) Choix du Précurseur
Les précurseurs de platine pour son dépôt par MOCVD sont nombreux [85]. Beaucoup ont été
développés à la fin des années 80 pour répondre à une demande croissante de l’industrie
microélectronique. Parmi ceux-ci, notre choix a été guidé par les contraintes suivantes : le dépôt
d’aluminium simultané (ou successif) suppose que les ligands du platine soient dénués d’oxygène, de
phosphore, de soufre ou d’halogènes. Il est nécessaire avant d’entamer les essais de s’assurer que la
plage de température de dépôt du précurseur de platine recouvre ou chevauche celle du précurseur
d’aluminium choisi. Cependant cette condition ne s’avère ni suffisante, ni même nécessaire, puisque
l’apparition d’interférences entre les mécanismes de dépôt des deux précurseurs peut provoquer des
phénomènes tels que le déplacement des fenêtres de température de déposition dans des domaines
incompatibles, ou des modifications de vitesse de dépôt de l’un ou l’autre élément. Malgré cela, la
compatibilité des plages de température de décomposition reste un prérequis  dans le choix initial des
précurseurs. Les précurseurs de platine et d’aluminium ne doivent pas réagir en phase gazeuse. Ce
point ne peut être vérifié a priori. De plus, le précurseur doit être de préférence liquide ou facilement
liquéfiable, afin d’assurer un transport facile et reproductible. Il doit posséder une tension de vapeur
suffisante pour obtenir des débits significatifs. Enfin, pour des raisons d’approvisionnement et de
reproductibilité, celui-ci doit être commercialisé.  Au final, le précurseur retenu est le
triméthyl(méthylcyclopetadiènyl)platine IV (Me3(MeCp)Pt IV) (CAS n°[94442-22-5]), disponible
chez STREM chemicals. Son prix élevé, 598 € pour un lot de 2g, ne nous a pas permis de disposer de
plus de 2g de précurseur à la fois. Cela nous a incité à suivre la consommation de Me3(MeCp)Pt
attentivement, car le débit de précurseur entraîné est très dépendant du niveau de précurseur dans le
bulleur.
Me3(MeCp)Pt est une poudre blanchâtre à température ambiante, de masse molaire 319,32
g/mol, fondant à 30°C, relativement stable à l’air (ce qui permet le remplissage du bulleur hors boîte à
gants moyennant quelques précautions) [86]. La figure 27 illustre la structure générale de la molécule.
De plus amples précisions peuvent être trouvées chez Adamson, Bart et col. [87], ainsi que chez Xue
et col. [88].
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Figure 27. Modèle moléculaire de Me3(MeCp)Pt IV.
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Où Pvap est la pression de vapeur saturante en torr, et T la température en Kelvin. Les enthalpies de
vaporisation de Me3(MeCp)Pt mesurées sont [89] : 71,5±2,1 kJ/mol à l’état solide, et 43,6±1,3 kJ/mol
à l’état liquide. La figure 28 illustre l’évolution de la pression de vapeur saturante de Me3(MeCp)Pt.
Afin de liquéfier le précurseur et d’augmenter sa pression de vapeur saturante, le bulleur le contenant
est maintenu dans un bain-marie à 54°C durant les dépôts, ce qui correspond à une pression de vapeur
saturante de 0,48 torr. Des températures plus élevées risqueraient d’entraîner une décomposition
prématurée du précurseur dans le bulleur.
Figure 28. Pression de vapeur saturante de Me3(MeCp)Pt à l’état liquide
en fonction de la température.
b) Conditions Opératoires des Dépôts de Platine
La plage de température de dépôt du platine à partir de Me3(MeCp)Pt est très vaste, depuis
150°C jusqu’à 450°C ([89] et [90] par exemple). Les premiers dépôts ont été ici réalisés à une
température de 300°C, dans l’optique d’un dépôt simultané Platine-Aluminium. Comme l’indique le
tableau XV, les conditions d’élaboration de l’échantillon Pt1sont les suivantes : le débit d’azote à
T (°C)


















Chapitre III Dépôts de Platine et d’Aluminium
56
travers le bulleur est 13 sccm, induisant un débit de précurseur dans le réacteur de 3,5.10-2 sccm.
L’estimation de ce débit est fondée sur la saturation maximale du gaz vecteur par le précurseur, selon
la formule décrite par Hersee et col. [91] (8).
vsatréacteur
vsatNpréc PP
PQQ -= .2      (8)
avec Pvsat, la pression de vapeur saturante en torr du précurseur à la température du bulleur, Préacteur la
pression en torr dans l’enceinte du réacteur et QN2 le débit de gaz vecteur dans le bulleur, en sccm.
Cette formule considère donc un bulleur idéal permettant d’obtenir la saturation complète du gaz
vecteur et néglige les pertes de charges entre le bulleur et le réacteur. L’efficacité réelle du bulleur est
fonction de la quantité de précurseur dans le bulleur et d’un facteur propre à la géométrie du bulleur à
une pression donnée. Le coût élevé et les faibles quantités de précurseur disponibles ne nous ont pas
permis d’effectuer des mesures pour la détermination des débits réels de précurseur.
Le débit de gaz de dilution (N2) est fixé à 225 sccm et celui de gaz réactif (H2) à 75 sccm, soit
un quart environ du débit total de gaz dans le réacteur, ainsi que l’indiquent Xue et col. [89]. La
conversion des ligands de Me3(MeCp)Pt en méthane nécessiterait environ 0,33 sccm de dihydrogène,
on voit que la quantité introduite dans le réacteur est largement suffisante d’un point de vue
stoechimétrique, mais cet excès est nécessaire pour assurer une disponibilité suffisante de l’hydrogène
à la surface du substrat. La pression à l’intérieur du réacteur est fixée à 70 torr.  Les lignes de gaz sont
thermostatées à 60°C pendant toute la durée des dépôts. L’échantillon Pt2, a été élaboré dans de
conditions similaires à Pt1 (voir tableau VII), mais à 200°C.  Le dépôt des échantillons Pt3 et Pt4 a été
réalisé dans les mêmes conditions que Pt2, mais pour des durées plus longues. Les substrats employés
sont des pastilles d’alliage Ti6242 polies au micromètre au papier SiC et à la pâte diamantée.
          Tableau VII. Conditions d’élaboration des échantillons Pt1 à Pt4.
 Q N2,Pt(sccm) QPt Q N2 Dil QH2 Qtotal P(torr) T(°C) T(min)
Pt1 13 0,035 225 75 313 70 300 120
Pt2 9 0,0242 225 75 309 70 200 30
Pt3 9 0,0242 225 75 309 70 200 60
Pt4 9 0,0242 225 75 309 70 200 120
c) Résultats et Discussion
Contrairement à la plupart des résultats publiés [92], les films obtenus dans les conditions Pt1,
soit à une température de 300°C, ne présentent pas d’orientation préférentielle ainsi que le montre de
diagramme de diffraction RX de la figure 29. Les pics de faible intensité visibles ainsi que les
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épaulements de certains pics sont dus au signal du substrat. Ces films présentent un état de surface
lisse [90]. Leur rugosité, mesurée par AFM, n’est que de Ra = 10,5 nm, sur un substrat d’une rugosité
initiale de Ra = 4,3 nm. La figure 30 montre la surface d’un film reconstruite à partir d’une mesure
AFM.
2 theta











Figure 29. Diagramme de diffraction RX d’un dépôt de platine sur substrat Ti6242.
Figure 30. Reconstruction par AFM de la surface d’un film de platine.
  La mesure du taux de contamination en carbone par microsonde de Castaing indique une
concentration massique inférieure à la limite de détection de l’appareil, soit 1% environ. Cette grande
pureté des films de platine déposés par MOCVD de Me3(MeCp)Pt en atmosphère réductrice est
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d’environ 300 nm, soit une vitesse de croissance de 2,5 nm.min-1. La figure 31 montre la photo MET
d’une section transverse d’un dépôt de platine surmonté d’aluminium.
Figure 31. Vue MET d’une coupe transverse d’un empilement Al/Pt.
Le diagramme de diffraction de l’échantillon Pt2 (Fig. 32) montre une orientation
préférentielle selon (111), conformément au comportement déjà observé dans d’autres publications
[92] et l’épaisseur déterminée par microsonde électronique est de 14 nm. L’échantillon Pt3, déposé à
200°C,  montre lui aussi une orientation préférentielle selon (111), et s’est écaillé en fin de
manipulation. L’épaisseur mesurée à l’aide de la microsonde électronique et confirmée par photo
MEB d’écailles est de 380 nm.
      Figure 32. Diagramme DRX de l’échantillon Pt 2.
Lors du dépôt Pt4, réalisé à 200°C, après 120 min de dépôt, le film de platine s’est largement
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corrélées par des mesures d’épaisseur à la microsonde de Castaing ont indiqué une épaisseur de 2 µm
environ, soit une vitesse de croissance de 19 nm.min-1. En se basant sur la valeur maximale possible
du débit de précurseur entraîné, c’est à dire sur les données du tableau I, le rendement minimal calculé
pour ce dépôt est d’environ 54%. Cette valeur très élevée par rapport aux rendements classiques de la
MOCVD -ordinairement de l’ordre de 10%- peut s’expliquer par l’effet autocatalytique constaté à de
nombreuses reprises pour ces dépôts [89, 97 ].
En effet, le mécanisme proposé par Xue et col. pour la décomposition de Me3(MeCp)Pt suppose
que l’adsorption du précurseur s’effectue en premier lieu par le ligand méthylpentahapto-
cyclopentadienyle Me(h5-Cp), parallèlement à la surface [98]. Dans un premier temps, l’interaction
avec la surface est probablement due à l’attaque électrophile des groupements -OH de surface, menant
à une hydrogénation du cycle, libérant une molécule de méthylcyclopentane [89 , 96]. L’atome de
platine se lie alors à la surface, et les trois ligands méthyle s’hydrogènent à leur tour. Cette dernière
réaction d’hydrogénation semble être une étape limitante du mécanisme de décomposition [96]. Tant
que les atomes de platine déposés en surface ne forment pas de clusters de taille suffisante pour
qu’apparaissent les propriétés catalytiques du platine, on observe une période d’induction [96]. Une
fois cette période passée, la phase autocatalytique s’initie. Cet effet autocatalytique peut s’expliquer
par deux phénomènes. D’abord l’adsorption initiale du précurseur à la surface du substrat. Au lieu de
subir une attaque électrophile par des radicaux –OH, le cycle se lie à un atome de platine de la surface
de la même façon qu’il est lié à l’atome de platine de la molécule [98]. Cette double coordination peut
faciliter le transfert du reste de la molécule à la surface, via des états intermédiaires de moindre
hapticité. Une fois le triméthylplatine greffé à la surface, l’hydrogénation des groupements méthyle
s’effectue d’autant plus facilement que le platine est un catalyseur Fischer-Tropsch. Les métaux de
type Fischer-Tropsch catalysent l’hydrogénolyse de CO en hydrocarbures et eau, et par extension la
méthanation des composés carbonés, grâce à la chimisorption dissociative de l’hydrogène en surface
[99]. Des décompositions du cycle plus avancées peuvent même être envisagées, par analogie avec les
dépôts de Nickel à partir de NiCp2 en présence de H2. En effet, Brissoneau a mis en évidence ces
décompositions par des suivis spectrométriques in situ des molécules issues de la décomposition du
ligand (h5-Cp) lors du dépôt de Ni par NiCp2 [100]. Le nickel est, comme le platine, un excellent
catalyseur. On peut donc supposer que des réactions similaires peuvent avoir lieu sur le platine. Par
ailleurs des mesures de désorption effectuées sur des surface de platine (111) ont montré que à partir
de 207°C, (h5-Cp) se décompose en hydrocarbures du type (CH)n par rupture du cycle et
déshydrogénation [98]. Ces mécanismes de décomposition et d’hydrogénation rapide des composés
carbonés expliquent sans doute le faible taux de pollution en carbone des films obtenus.
La faible vitesse de croissance à 300°C et l’absence de régime autocatalytique ont été expliqués
par une déplétion de la phase gazeuse dans des expériences employant des fours à parois chaudes, ou
par un appauvrissement de la couche limite en précurseur dû au régime d’écoulement [92]. Il ne
saurait être question de déplétion ici, et les simulations numériques ne laissent pas entrevoir de
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différence majeure d’écoulement entre 200°C et 300°C. On peut envisager qu’à 300°C, l’énergie
d’activation de désorption du ligand Me(h5-Cp) devienne inférieure à l’énergie d’activation de la
réaction de décomposition du précurseur. En conséquence, le taux de collage diminue, diminuant
l’apport de précurseur à la surface, ce qui limite radicalement la vitesse de croissance ([100], p. 85).
La faible épaisseur obtenue en 30 minutes tend à mettre en évidence une période d’induction assez
longue, en accord avec les expériences menées par ailleurs [89].
L’étude des dépôts de platine a montré la grande pureté et la morphologie dense et homogène
des couches obtenues. Divers phénomènes de variation de la texturation et de la vitesse de croissance
mis en lumière ont montré une chimie de surface sensible aux variations de température. L’existence
d’une période d’induction montre aussi l’influence de la nature du substrat. Mais la principale
information fournie par ces observations reste le mode de croissance autocatalytique, avec pour
conséquence principale de subordonner la vitesse de croissance du film au débit de précurseur dans le
réacteur. Vu les faibles quantités de précurseur disponibles (produit livré par lot de 2g), l’influence du
niveau du composé dans l’évaporateur s’avère fondamentale, et le suivi de la consommation
nécessaire pour garantir des épaisseurs reproductibles lors des dépôts à 200°C. En effet, la relation (8),
utilisée ici pour le calcul de la quantité de précurseur entraînée, repose sur l’hypothèse que le gaz
vecteur passant à travers le bulleur se trouve complètement saturé en  précurseur à sa sortie. En réalité,
la saturation n’est pas complète, et dépend de plusieurs paramètres, tels que le temps de résidence du
gaz au sein du précurseur liquide, de la géométrie du bulleur, de la température du gaz, de la nature du
précurseur (tension de surface, facilité des échanges gaz-liquide). Tous ces paramètres  donnent lieu à
un débit de précurseur inférieur à celui estimé et surtout expliquent la dépendance de ce débit vis-à-vis
de la quantité de précurseur contenue dans le bulleur.
Les couches de platines décrites peuvent maintenant être employées en tant que sous-couche
pour les dépôts d’aluminium. Leur morphologie s’avère continue, uniforme sur le substrat, et leur
épaisseur est maîtrisée. Nous allons maintenant nous intéresser aux dépôts d’aluminium, d’abord seul,
afin d‘appréhender le comportement de ce métal que l’on sait a priori assez difficile à obtenir en
couches continues [105]. Cette partie de l’étude comprendra une première phase nécessaire à obtenir
une uniformité acceptable du dépôt sur le substrat, avant de passer à la réalisation des revêtements Al-
Pt eux-même. D’abord sous forme de dépôts séquentiels, puis de co-dépôts.
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2) Dépôts d’Aluminium et Platine, précurseur : TIBA
Le Triisobutylaluminium (Figure 33) fait partie des précurseurs les plus employés pour le
dépôt d’aluminium dans l’industrie microélectronique (par exemple [101], [102]). Il s’agit d’un des
composés les plus stables de la famille des alkylaluminium (grâce à l’effet « écran » de ses ligands
ramifiés), ainsi que le plus utilisé.
Figure 33. Molécule de TIBA [103].
Il se présente sous la forme d’un liquide incolore, pyrophorique, explosif au contact de l’eau,
et toxique (CAS n° [100-99-2]). Sa manipulation s’effectue en boîte à gants. Sa pression de vapeur
saturante est donnée par la relation (9) [103]:
)92,83(
3,1710121,7)log( --= bulleurvap TP      (9)
Où Tbulleur est la température du précurseur (K) à l’intérieur du bulleur, et Pvap sa pression de vapeur
saturante (torr). Ainsi sa pression de vapeur saturante à température ambiante est voisine de 0,1 torr. Il
ne présente pas de forme polymérisée en phase vapeur. Le TIBA est utilisé depuis les années 50 en
tant que catalyseur de polymérisation (travaux de Ziegler et Natta [104]). À la même époque, la
création de films d’aluminium pur (>99% at) produits par sa pyrolyse a été mise en évidence, mais ce
n’est que dans les années 80 que ceux-ci se sont imposés dans l’industrie grâce à leur bonne qualité.
Cependant, la morphologie des films obtenue est très rugueuse et désordonnée.
Ce procédé de dépôt d’aluminium a fait l’objet de nombreuses études en vue de son
amélioration. Enfin, le TIBA s’avère être un des rares précurseurs d’aluminium à être commercialisé
en pureté technique à 95%, contrairement aux autres composés organométalliques d’aluminium
disponibles seulement pour des application en microélectronique et donc à des puretés supérieures à
99 %. L’application à des revêtements protecteurs ne justifie pas le surcoût important induit par la
purification à 99%. A titre d’exemple, chez un même fournisseur de composés organométalliques, le
triéthylaluminium (CAS N°[97-93-8])  à 93% est vendu 110 € les 100 g, alors que le même composé à
99,99% + est vendu 3623 € les 100 g, soit 33 fois plus cher. Le TIBA n’est vendu qu’à 95% chez ce
même fournisseur au prix de 140 € les 100 g, ce qui en fait un précurseur à la pureté et au prix
acceptables.
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L’objectif de notre étude est la formation de couches développant des barrières de protection à
l’oxydation en conditions d’oxydation, pour cela une microstructure continue est primordiale. Aussi
l’essentiel de l’étude portera sur la morphologie des couches déposées, les caractérisations
spectroscopiques n’intervenant que pour appuyer les résultats obtenus. Les épaisseurs visées pour cette
application sont comprises entre 5 et 10 µm.
a) Conditions expérimentales
Le tableau VIII résume les conditions expérimentales de dépôt d’aluminium pour les
échantillons utilisant le TIBA. Le tableau IX indique les conditions de dépôt du platine pour ces
mêmes échantillons lorsqu’il y a lieu.
Comme on l’a vu au chapitre II, l’alimentation du réacteur en précurseur s’effectue par bullage
d’azote à travers le précurseur dans un bulleur thermostaté par un bain-marie. Le débit de précurseur
varie légèrement avec la masse de précurseur présente dans le bulleur et les fluctuations de
température du bain. Afin d’éviter la recondensation du précurseur avant le réacteur, les lignes le
reliant au bulleur sont elles aussi chauffées. Cependant, aux températures supérieures à 50°C, le TIBA
se transforme en hydrure de diisobutylaluminium (diisobutlyaluminium hydride, DIBAH) présent à
l’état de trimère dans la phase gazeuse, avec une tension de vapeur très inférieure à celle du TIBA
(Psat= 0,01 torr à 40°C, soit plus d’un ordre de grandeur environ plus basse que celle du TIBA). Le
dépôt d’aluminium à partir de DIBAH est possible, mais dans des conditions d’entraînement peu
favorables. C’est pourquoi le bulleur en acier inoxydable est maintenu dans un bain thermostaté à
40°C et les lignes chauffées lors des dépôts à partir de TIBA sont thermostatées à 40°C au maximum.
         Tableau VIII. Conditions opératoires des dépôts d’aluminium à base de TIBA.
Nom TSubstrat PRéacteur QN2Dilution QN2Bull Qprécurseur t
AlT1 300 30 300 27 0,1743 180
AlT2 350 30 300 27 0,1743 180
AlT3 350 30 330 27 0,1743 120
AlT4 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT5 400(10’)?350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT6 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT7 300(30’)?350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT8 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT9 350 70 300 56,6 0,3654 120
AlT10 300(30’)?350 70 225 56,6 0,3654 180
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Tableau IX. Conditions opératoires des dépôts de platine avant dépôt d’aluminium.
Nom TSubstrat PRéacteur QN2Dilution QN2Bull QPrécurseur t
AlT6 300 70 225 13 0,035 180
AlT7 300 70 225 13 0,035 180
AlT8 300 70 225 13 0,035 180
AlT9 300 70 225 13 0,035 180
AlT10 300(30’)?350 70 225 13 0,035 180
L’introduction de surfactif dans le système est assurée par la présence d’une ampoule remplie
de  C2H5I sur le trajet de la ligne de gaz de dilution. L’iodoéthane bout à température ambiante aux
pressions employées lors des dépôts. C’est pourquoi l’ampoule est maintenue dans un bain d’acétone
refroidi par de l’azote liquide. La quantité d’iodoéthane injectée dans le réacteur est donc fonction de
la température du bain et de l’effet Venturi créé par l’écoulement du gaz de dilution dans la ligne.
b) Dépôts d?Aluminium seul
Dans un premier temps, afin de mieux appréhender les dépôts à partir de TIBA, des dépôts
d’aluminium seul ont été menés à bien. Les problèmes de morphologie rencontrés habituellement avec
les dépôts d’aluminium, évoqués dans le paragraphe précédent, concernent les dépôts d’aluminium sur
substrats de silicium, silice, TiN, Al monocristallin, et n’ont que peu de rapport avec notre système. En
effet, les dépôts d’aluminium n’ont jusqu’ici été étudiés qu’à des fins d’utilisation en
microélectronique, pour la métallisation à grande échelle de circuits imprimés et de processeurs.  Les
substrats employés ici sont métalliques, rugueux et polycristallins, la germination y est potentiellement
plus facile, et les épaisseurs visées sont peu importantes. De plus, les conditions expérimentales
décrites dans les études publiées sur le TIBA font état de très basses pressions (de 0,2 à 1 torr), parfois
de conditions de dépôt épitaxiques, et de températures de l’ordre de 200 à 300°C. Ces conditions dans
leur ensemble ne peuvent être atteintes avec le matériel utilisé ni être appliquées pour des dépôts à
caractère protecteur, devant être industrialisables.
Les conditions expérimentales des premiers essais de dépôts se sont inspirées des conditions
générales de dépôt de TIBA destinés aux fins microélectroniques, en adaptant les flux à la dimension
du réacteur, et aux vitesses de croissance envisagées. La qualité des premiers films obtenus s’est
avérée insatisfaisant, les échantillons n’étant que très partiellement recouverts. Ainsi, sur l’échantillon
AlT1, dans les conditions 300°C et 30 torr, on n’observe qu’un un faible dépôt sur une face en 180
minutes.  A tout autre paramètre égal, le dépôt AlT2 élaboré à 350°C montre une croissance du film
d’aluminium depuis le bas du substrat vers le haut, laissant un léger croissant non recouvert au bout de
180 minutes (voir figure 34). Il semble donc que la température de 300°C soit insuffisante pour
Chapitre III Dépôts de Platine et d’Aluminium
64
décomposer efficacement le TIBA dans notre système, une température de 350°C s’avère nécessaire,
mais des problèmes d’uniformité du dépôt persistent. Figure 34. Échantillon AlT2.
Figure 35. Échantillon non uniformément recouvert (8 torr, 350°C).
Plusieurs autres essais de dépôt selon d’autres conditions de température (400 < T < 300°C) et
pression (8 < P < 30 torr) ont aussi mené à des dépôts non uniformes, comme le montre la figure 35.
Figure 36. Échantillon AlT3.
La modélisation du système a permis de remédier à ces problèmes en établissant de nouvelles
conditions expérimentales évitant les boucles de recirculation du mélange gazeux au sein du réacteur
(voir chapitre II), et limitant l’effet de « bord d’attaque » de la tranche supérieure du substrat, principal
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responsable du croissant non revêtu. La perturbation engendrée par la proximité de la canne d’alumine
de la base de la pièce engendre aussi une zone non recouverte, comme on peut le voir sur la figure 36.
Les fils du thermocouple ont donc été rallongés pour les échantillons suivants, aboutissant au
recouvrement intégral de l’échantillon, comme on peut le voir sur la figure 37, qui représente
l’échantillon AlT4 au sortir du réacteur. L’échantillon AlT4 ne présente pas de défaut de
recouvrement, la croissance du film est homogène, initiée au centre des faces et au sommet du substrat
et se propageant rapidement à l’ensemble de la surface.
Figure 37. Échantillon AlT4.
L’échantillon AlT4, élaboré à 350°C et 70 torr, présente les conditions standard de dépôt
d’aluminium à partir de TIBA utilisées par la suite. Le dépôt de AlT5 a débuté à 400°C pendant les 10
premières minutes, pour essayer d’améliorer la germination du dépôt, et donc sa morphologie.
La morphologie des dépôts obtenus dans les conditions standard (AlT4) est d’aspect
cristalline, comme le montre la figure 38-a. Cependant, les dépôts précédents présentaient une
morphologie vermiculaire, que l’on retrouve sur l’échantillon AlT5, élaboré avec une rampe de
température de 400 à 350°C en début de dépôt (figure 38-b).
Figure 38. a) Échantillon AlT4 ;             b) Échantillon AlT5.
10 µm 10 µm
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La figure 39 illustre les diagrammes de diffraction RX de ces deux échantillons. Ceux-ci ne
montrent pas de différence majeure dans la cristallinité des dépôts. AlT5 montre une légère texture
selon (200). Les mesures de composition à la microsonde de Castaing n’ont pas mis en évidence de
contamination en carbone dans ces deux échantillons.
Figure 39. Diagramme de diffraction RX des échantillon AlT4 et AlT5.
 La morphologie des dépôts d’aluminium obtenus par MOCVD est très désordonnée et
discontinue comme l’attestent de nombreuses études [105], et souvent vermiculaire dans les conditions
de dépôt utilisées ici. On a vu que dans la plupart de ces études, les problèmes rencontrés consistent
essentiellement en une très faible germination de l’aluminium sur les substrats évoqués, et une
croissance autocatalytique de type Volmer-Weber où l’aluminium croît préférentiellement sur les îlots
déjà formés, qui conduit à des films rugueux. Ces difficultés de germination proviennent du caractère
électrophile de ces surfaces, inaptes à fixer les molécules de TIBA qui semblent nécessiter une densité
électronique importante pour réagir [106]. En revanche, la germination sur des monocristaux
d’aluminium est nettement moins  problématique [106, 107]. La germination sur un substrat
métallique polycristallin n’a pas été étudiée à ce jour, à notre connaissance. De plus, la présence d’une
couche d’oxyde de titane natif sur nos substrats exposés à l’air avant dépôt laisse la question de la
germination en suspens. Cependant, les couches obtenues dans les conditions AlT4 présentent une
morphologie satisfaisante pour notre étude, les problèmes de germination sur substrat nu n’ont donc
pas été abordés. Les cristaux d’aluminium visibles sur la micrographie de surface, quoi que conservant
une rugosité élevée, forment à leur base une couche assez dense pour assurer la croissance d’une
couche d’alumine continue, apte à jouer le rôle de barrière à l’oxygène et à l’azote. Cette morphologie
2  theta
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reste cependant caractéristique d’une croissance de type Volmer-Weber, avec ses cristaux cubiques
d’aluminium poussant indépendamment et ne formant une couche dense que par coalescence tardive.
La morphologie des couches AlT3 et AlT5 pose de nombreuses questions. Celle-ci n’est pas sans
évoquer des whiskers. D’un point de vue réactionnel, la décomposition du TIBA à la surface du
substrat s’effectue selon une b-élimination d’hydrogène (Figure 40). Dans un premier temps, la
molécule s’adsorbe à la surface en perdant son ligand isobutyle, qui se lie à un autre atome de la
surface. Les trois ligands isobutyle deviennent alors cinétiquement indiscernables, preuve qu’ils
diffusent en surface et ne restent pas attachés à leur atome d’hydrogène initial. La réaction de b-
élimination a alors lieu.
Figure 40. Mécanismes de décomposition du TIBA sur une surface d’aluminium (111) ou (100) [107].
Il s’agit de l’étape limitante du mécanisme de décomposition. Le radical isobutyle perd un
atome d’hydrogène du carbone b, lequel établit une double liaison avec le carbone a. On a alors
formation d’isobutylène adsorbé, facilement éliminé car sa température de désorption des surfaces
d’aluminium avoisine –143°C. L’hydrogène de surface se recombine en H2. Cette réaction est
autocatalysée, et mène à des films de grande pureté en dessous de 327°C. Au-delà de cette
température, une seconde réaction apparaît, il  s’agit de la b-élimination d’un groupe méthyle. On
assiste alors à la libération d’une molécule de propylène et parfois de méthane. Mais le méthane tend
plutôt à pyrolyser en surface, introduisant du carbone dans les films [107]. Malgré une température de
dépôt de 350°C, les films obtenus ici sont exempts de contamination en carbone. Soit que la
température en surface de l’échantillon est plus faible que celle estimée par thermocouple et
pyromètre, soit que la température minimale d’apparition de ce régime de b-élimination de méthane se
trouve être plus élevée dans notre système. La seconde hypothèse paraît plausible, vu les fortes
différences de pression entre les études de Bent (ultravide et dépôt par faisceau moléculaire) et notre
système.
Dans une étude de 1977,  la croissance de whiskers à la surface des films d’aluminium obtenus
par pyrolyse de TIBA est imputée à la contamination de la surface par les produits de décomposition
de celui-ci [108]. La formation de whiskers serait issue de la recombinaison de groupements isobutyle
avec les atomes d’aluminium de la surface sur certains sites privilégiés de la surface, qui aboutirait à la
croissance d’un cristal filamenteux. Cette interprétation suppose que la recombinaison d’un atome
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d’aluminium et de ses ligands soit relativement facile. Les quelques études menées à ce sujet ont été
réalisées dans des conditions épitaxiques [107], et ne semblent pas considérer la réaction comme
réversible. Cependant dans nos conditions de dépôt, la possibilité que la réaction soit réversible n’est
pas exclue, mais ne peut être vérifiée sans un équipement de type thermodésorption indisponible
actuellement.
D’autres mécanismes peuvent être envisagés pour expliquer cette morphologie atypique. On
sait par exemple que l’aluminium croît selon un mécanisme de Volmer-Weber. Les atomes
s’adsorbant en surface ont alors tendance à se fixer sur les îlots déjà formés et migrent peu en surface
ou aux bords de l’îlot. Il en résulte une croissance peu homogène. Si l’on considère le caractère
autocatalytique des dépôts à partir de TIBA, la croissance de whiskers est alors tout à fait
envisageable. Cependant dans cette optique, les dépôts devraient être colonnaires ou présenter des
excroissances ramifiées, ce qui n’est pas le cas. La forme coudée et repliée des whiskers et l’absence
de ramification observées sur les micrographies de nos dépôts ne s’explique pas entièrement. Un autre
facteur pouvant expliquer la croissance de ces cristaux ou du moins compléter le mécanisme envisagé
plus haut est la vitesse de croissance différente selon l’orientation cristallographique des surfaces
d’aluminium. En effet, une vitesse de croissance de 2 à 5 fois plus élevée sur les surfaces (111) que sur
les surfaces (100) a été mise en évidence [107].
Revêtir uniformément les substrats Ti6242 d’un film d’aluminium de morphologie acceptable
s’avère difficile et requiert des conditions de température et de pression précises et stables. Le dépôt
sur un substrat modifié, à savoir recouvert préalablement de platine, introduit des paramètres
supplémentaires, dus notamment aux propriétés catalytiques du platine et à l’absence de mise sous air
entre les deux dépôts, qui laisse la surface métallique libre de pollution et d’oxygène adsorbé. Vu
l’influence de la sous-couche, l’obtention d’un revêtement de morphologie acceptable ne se borne
donc pas à la reproduction des conditions déduites plus haut.
c) Dépôts d?Aluminium sur Platine
Il s’agit ici de mettre au point le revêtement selon une architecture séquentielle. L’échantillon
AlT6 a été élaboré en appliquant un dépôt d’aluminium employant les conditions standard sur une
couche de platine pré-déposée, afin de mettre en évidence l’influence de la sous-couche sur la
morphologie du dépôt. AlT7 ne diffère de AlT6 que par l’existence d’une période d’une demi-heure de
recouvrement entre le début du dépôt d’aluminium et la fin du dépôt de platine.
Devant les problèmes de morphologie rencontrés, qui seront décrits et discutés plus loin,
l’utilisation d’un surfactif était nécessaire. Dans le cas de l’échantillon AlT8, celui-ci a d’abord été
introduit sous forme de couche adsorbée avant le dépôt d’aluminium. Le substrat revêtu de platine est
exposé durant 5 minutes aux vapeurs de C2H5I. Le flux de surfactif est ensuite coupé, et le dépôt
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d’aluminium dans les conditions standard est effectué. Pour finir, un essai d’alimentation en continu
de réacteur en surfactif durant la durée du dépôt d’aluminium a mené à l’échantillon AlT9.
La figure 41-a montre la microstructure du dépôt d’aluminium de l’échantillon AlT6. On
distingue de nombreux whiskers bien plus fins et tortueux que ceux observés sur l’échantillon AlT5.
La coupe de cette couche révèle une microstructure en feuillets désordonnés parsemés de filaments
(Figure 41-b), on y distingue la sous-couche de platine, surmontée des feuillets composés de whiskers
agglomérés. La micrographie d’une pièce non totalement recouverte montre de nombreux germes aux
morphologies typiques de l’aluminium à divers stades de croissance, voisinant avec les structures
filamenteuses décrites plus haut déjà largement développées.
Figure 41. a) Surface de l’échantillon AlT6 ;           b) coupe.
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Figure 43. Cristaux d’aluminium à la surface de AlT8 dus à la présence de surfactif.
La morphologie de AlT7 (figure 42-a) est identique à celle des couches vermiculaires
observées lors des dépôts d’aluminium seul. On peut voir sur la coupe de la figure 42-b que cette
morphologie évolue lors de l’introduction du surfactif vers une structure d’aspect plus cristallin,
comme le montre la figure 43, qui représente l’échantillon AlT8. La micrographie de surface de AlT9
(figure 44-a) montre qu’une alimentation en continu du réacteur en surfactif mène à la formation de
couches apparemment denses, presque exemptes de cristaux filamenteux. La figure 44-b illustre une
coupe transverse de l’échantillon AlT9. L’épaisseur de la couche est d’environ 2 µm. La structure
détaillée de la couche ainsi que la sous-couche de platine n’apparaissent pas à cause de la technique de
préparation métallographique non optimisée.
Figure 44. a) surface de l’échantillon AlT9 ;    b) coupe.
La morphologie extrêmement désordonnée et spécifique de l’échantillon AlT6 met en
évidence une forte influence de la sous-couche de platine sur la croissance du film d’aluminium. Une
fois de plus, en l’absence de techniques d’analyse poussées, nous ne pouvons que suggérer des
mécanismes réactionnels possibles. La vitesse de diffusion du platine dans l’aluminium est très
importante dès 250°C [109] et de plusieurs ordres de grandeur supérieure à la vitesse de diffusion de
l’aluminium dans le platine [110]. De plus, la surface de platine sur laquelle s’adsorbe le TIBA n’a pas
été exposée à l’air après son élaboration, celle-ci n’est donc pas polluée par une couche adsorbée ni
par des particules. Aussi les germes d’aluminium formés en surface peuvent facilement laisser diffuser
le platine à leur interface et aboutir à la formation de nodules intermétalliques Pt-Al. Les phénomènes
de catalyse induits sont alors susceptibles de mener à la croissance extrêmement rapide de whiskers de
diamètre comparable à celui du germe initial.
L’interposition d’une période de dépôt simultané de platine et d’aluminium à 300°C avant la
période de dépôt d’aluminium de AlT7 permet de retrouver une morphologie caractéristique des
couches d’aluminium déposées sur substrat nu. Les phénomènes de surface complexes prenant
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naissance durant la phase de dépôt simultané ne permettent pas l’évolution des germes vers une
morphologie de type AlT6. Cependant, la morphologie obtenue s’apparente à celles des échantillons
AlT3 et AlT5, et n’est donc pas acceptable pour l’objectif de cette étude.
D’autres métaux présentent eux aussi des morphologies désordonnées lorsque leur films sont
réalisés par MOCVD, ces problèmes ont déjà trouvé diverses solutions. Ainsi le cuivre, lui aussi
largement employé en microélectronique, forme des films extrêmement rugueux. L’origine de cette
rugosité réside ici aussi dans un mécanisme de croissance de type Volmer-Weber qui aboutit à la
croissance verticale d’îlots séparés les uns des autres. L’obtention de films de cuivre par MOCVD
présentant une morphologie lissée a été réalisée par l’adsorption en surface d’un élément jouant le rôle
de « surfactif ».
Pour des raisons de chimie de surface exposées plus loin, nous avons employé ici l’iodoéthane
(CAS n°[75-03-6]). Ce composé se présente sous la forme d’un liquide lourd transparent, à odeur
douceâtre, bouillant à 72°C, à forte pression de vapeur saturante. Ce dernier point le rend de plus facile
à mettre en ?uvre dans les procédés CVD.
 La pression partielle est donnée par la relation (10):
TPsat
6183,1715880960,7)log( -+=      (10)
Avec P en torr et T en kelvin. Sa pression de vapeur saturante reste très élevée même à température
ambiante. L’alimentation du réacteur n’a donc pas utilisé de bulleur, mais une simple ampoule reliée à
la ligne de gaz de dilution,  plongée dans un bain d’acétone refroidi par azote liquide  maintenu aux
alentours de –20°C lors des dépôts à 70 torr et –35°C lors des dépôts à 10 torr, pour obtenir une
pression de vapeur significative par rapport à la pression dans l’enceinte du réacteur, sans pour autant
provoquer l’ébullition.
Dans un premier temps, le substrat recouvert de platine a été exposé durant 5 minutes à un flux
de C2H5I à température ambiante,  sous 110 torr [114]. L’échantillon AlT8 obtenu présente toujours
une microstructure vermiculaire typique, mais des cristaux d’aluminium sont intégrés à celle-ci,
démontrant l’efficacité de l’iode adsorbé, mais aussi un apport insuffisant. Une analyse EDX de ces
couches montre une très faible contamination en iode, à la limite inférieure de détection de l’appareil.
L’analyse à la microsonde de Castaing indique un taux de contamination inférieur à 1% massique. Ce
premier essai nous a amené à mettre en place le protocole d’alimentation en continu du réacteur en
iodoéthane décrit plus haut, et a abouti à la réalisation de l’échantillon AlT9. Les couches obtenues
présentent alors un aspect cristallin, presque exempt de whiskers, mais cependant encore assez
rugueux, comme le montre la figure 44-a. Les analyses à la microsonde n’indiquent pas de
contamination notable en iode ou en carbone. L’examen d’une coupe transverse montre une épaisseur
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de 2 µm environ, soit une vitesse de croissance d’environ 16 nm.min-1. Bien que les techniques de
préparation métallographique de sections transverses employées ici ne soient pas adaptées à la
ductilité des films d’aluminium et à la forte différence de dureté aluminium-titane, les micrographies
en électrons secondaires (à gauche) et rétrodiffusés (à droite) de la figure 45 permettent d’affirmer que
les couches ne présentent pas de porosité importante.  Les films ainsi formés sont susceptibles de
développer des couches d’alumine continues, comme exposé au paragraphe I-3-d, et conférer ainsi une
protection contre l’oxydation.
Figure 45. Vue d’une section transverse de l’échantillon AlT9.
       Tableau X. Principales phases identifiées par diffraction RX dans
       l’échantillon oxAlT1 avant son oxydation.
 N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006 X PtAl2
40787  X Al
50682   X Ti
290070    X AlPt3
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       Tableau XI. Principales phases identifiées par diffraction RX
       dans l’échantillon oxAlT2 avant son oxydation.
N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006 X PtAl2
40787  X Al
50682   X Ti
290070  X AlPt3
391287  X Pt8Al21
260038   X Al3Ti
421134   X Al5Ti2
421135   X Al11Ti5
Les tableaux X et XI donnent les principales phases identifiées par diffraction des rayons X
sur deux échantillons élaborés dans les mêmes conditions. La liste des composés identifiés n’est pas
exhaustive, car les diagrammes RX de ces échantillons s’avèrent assez complexes. On remarque la
présence de composés Pt-Al et Ti-Al, prenant sans doute naissance durant l’élaboration de la couche
d’aluminium. En effet, les coefficients de diffusion importants du platine dans l’aluminium et de
l’aluminium dans le titane amènent naturellement à la formation de composés intermétalliques durant
les 120 minutes de chauffage à 350°C. On peut noter la présence de la phase PtAl2, connue pour ses
propriétés de barrière de diffusion mais aussi assez fragile et d’autres composés platine-aluminium,
dont la présence est compatible avec le diagramme de phase Pt-Al, illustré au chapitre I-4-b.
d) Dépôt bi-métallique Pt-Al
Le dépôt simultané du platine et de l’aluminium constitue une alternative intéressante en
termes de gain de temps et de manipulations, mais aussi pour des raisons de stabilité des dépôts
formés. En effet, la maîtrise de la composition des couches, l’absence de période de diffusion platine-
aluminium, et l’homogénéité de la couche sont autant d’avantages par rapport aux dépôts bicouches.
Cependant les phénomènes de chimie de surface prenant naissance lors des essais effectués semblent
complexes et n’ont pas fait l’objet d’études jusqu’ici. Plusieurs mécanismes de dépôts
multimétalliques simultanés ont été décrits et modélisés, mais les systèmes concernés relèvent tous de
la microélectronique, qu’il s’agisse de titanate de plomb [121], de composés gallium-arsenic [122] ou
d’alliage Cu-Al [123]. Ce dernier, réalisé à partir de DIBAH et de
cyclopentadiènylpertriéthylphosphine ne semble pas montrer d’interaction entre les deux mécanismes
de déposition, et permet d’obtenir des films d’aluminium dopés au cuivre de façon homogène.
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Figure 46. Échantillon AlT10.
L’échantillon AlT10 est le seul co-dépôt réalisé présentant un recouvrement acceptable du
substrat. Ses conditions d’élaboration sont identiques aux conditions standard de chaque dépôt,
exceptée la température de 300°C les 30 premières minutes, suivie de 150 minutes à 350°C. Lors du
dépôt simultané, la croissance de la couche s’initie au centre des faces, d’un aspect gris marron plutôt
lisse au début, celle-ci devient mate par la suite, avant de reprendre un aspect lisse semblable au
premier. Une fois le dépôt terminé, une tâche marron au centre des faces persiste, comme le montre la
figure 46.
 La figure 47 montre la microstructure du revêtement ainsi obtenu. Celle-ci diffère
complètement des échantillons précédents, elles semble faite de la juxtaposition de cristaux disjoints.
L’analyse de la composition à la microsonde de Castaing indique un rapport massique Pt/(Pt+Al)
d’environ 0,032 et une contamination en carbone avoisinant les 15% at. Il ne s’agit que de valeurs
semi-quantitatives, la forte rugosité de surface ne permet pas de mesurer avec grande précision la
composition de ces films. Ces valeurs restent cependant représentatives.
Figure 47. Surface de l’échantillon AlT10.
5 µm
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La morphologie particulière et la contamination en carbone des couches formées mettent en
évidence un mécanisme de décomposition différent de la simple juxtaposition des deux dépôts. On a
vu que l’adsorption du précurseur de platine s’effectue par plaquage du ligand Me(h5-C5H5) sur la
surface. L’étude sur la croissance des whiskers d’aluminium menée par Zhuk démontre que
l’adsorption de ferrocène ((h5-C5H5)2Fe) simultanément au dépôt d’aluminium par TIBA supprime la
croissance de whiskers en éliminant de la surface les groupements isobutyle responsables de cette
croissance [108]. Les ligands (h5-C5H5) du ferrocène sont très proches du ligand Me(h5-C5H5). Ainsi
sa présence à la surface du film en croissance peut expliquer la morphologie exempte de cristaux
filamenteux observée sur AlT10.
La faible teneur en platine démontre qu’il y a compétition pour le dépôt en surface entre
l’aluminium et le platine. En effet, si l’on considère un dépôt séquentiel réalisé dans des conditions
proches, soit l’échantillon AlT9 par exemple, le système sous-couche de platine/couche d’aluminium
peut être schématisé comme l’empilement d’une couche de 300 nm de platine recouvert de 2 µm
d’aluminium. En considérant un élément de volume de ce système, et en supposant que les densités
des films soient proches des densités massives, on obtient un rapport massique Pt/(Pt+Al) de 0,16
environ. Le temps de dépôt de AlT10 est 180 minutes au lieu des 120 de l’échantillon AlT9, on peut
donc estimer une épaisseur d’aluminium de 3 µm sur un échantillon séquentiel théorique équivalent.
On obtient alors un rapport Pt/(Pt+Al) de 0,1. Sachant que la densité du film d’aluminium est
inférieure à celle de l’aluminium massif, le pourcentage de platine devrait être encore supérieur. Il y a
donc bien diminution de la vitesse de dépôt du platine au profit de l’aluminium. D’une part, on a vu
qu’en l’absence de couche de platine déjà formée, les molécules adsorbées de Me3(MeCp)Pt ont une
cinétique de décomposition lente et dépendante de la présence de groupements hydroxyle en surface.
Or, la surface d’aluminium formée par le dépôt est exempte de groupements hydroxyle, car elle n’a
pas été exposée à l’air ambiant ni à la vapeur d’eau. Par ailleurs les propriétés catalytiques de
l’aluminium sont bien moindres que celles du platine. Ceci pourrait expliquer le faible rendement du
dépôt de platine. Il ne s’agit là que de visions partielles d’une chimie de surface bien plus complexe, et
de nombreux aspects restent inexpliqués, tels que l’incorporation de carbone, la croissance par
couches successives observée durant le dépôt, etc.
e) Mécanismes d?action du surfactif :
La morphologie de la surface des films dépend principalement des phénomènes de diffusion
de surface des atomes apportés par la décomposition du précurseur. A première vue, une bonne
diffusion de surface semble être la condition nécessaire et suffisante à la croissance  de couches denses
et lisses [103]. Les atomes diffusant en surface peuvent ainsi atteindre la position idéale (i.e. d’énergie
minimale) avant de se fixer. Cependant d’autres facteurs influencent fortement le mode de croissance.
La barrière d’Ehrlich-Schwoebel est l’un des plus importants [111, 112]. Il s’agit de la quantité
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d’énergie nécessaire à un atome adsorbé pour passer d’une terrasse atomique à une autre en
descendant une marche monoatomique. La quantité d’énergie requise contrôle directement  les
phénomènes de transfert d’atomes entre les couches déposées, c’est donc un des paramètres
fondamentaux qui détermine la rugosité des films et des interfaces créés. Dans les systèmes élaborés,
il est parfois nécessaire d’assurer une croissance par couches successives. Parmi les méthodes
développées pour cela, l’emploi de surfactifs  tend à se répandre dans plusieurs domaines, notamment
le dépôt de cuivre à usage microélectronique [113, 114]. D’une façon générale, les surfactifs employés
sont des atomes d’éléments à faible énergie de surface adsorbés sur la surface à recouvrir. Leur faible
énergie de surface leur permet de ségréger en surface en permanence, de telle sorte que leur effet
perdure toute la durée du dépôt, sans introduire d’impuretés dans les couches déposées [115]. Les
éléments utilisés comme surfactifs sont variés, on peut citer Sb [116], O [117], In [118], I [114], As
[119], Pb [120], etc. Les mécanismes proposés pour l’action des surfactifs sont nombreux.
Outre la diminution de la barrière d’Ehrlich-Schwoebel, on peut évoquer la réduction de
l’énergie de surface du substrat, facilitant le mouillage et la formation de nouvelles interfaces substrat-
dépôt [117]. Par ailleurs, une réorganisation de la surface provoquée par la présence du surfactif est
susceptible de créer de nouveaux sites de germination [117]. Pour les surfactifs de type oxyde (oxydes
de plomb, par exemple), un mécanisme de fusion localisée en surface a été envisagé, mais celui-ci
n’est pas pertinent dans notre cas. Cependant, les mécanismes les plus décrits à ce jour concernent la
modification de la diffusion des atomes en surface. Soit que la ségrégation du surfactif le long des
marches atomiques facilite le passage d’atome comme décrit plus haut, soit qu’une modification de la
diffusion de surface soit envisagée. Si la diffusion de surface sur les terrasses est réduite, les atomes
adsorbés ont alors une plus grande probabilité de passer la barrière d’énergie des marches atomiques,
et la germination aux stades initiaux du dépôt est plus importante [116].
Pour les dépôts de cuivre, présentant des problèmes similaires aux dépôts d’aluminium, le
surfactif employé est d’iode. Celui-ci est obtenu sous forme d’atomes adsorbés en surface en utilisant
l’iodoéthane, C2H5I. Son adsorption à la surface du cuivre donne lieu à la dissociation de l’iode et du
groupe éthyle, et on peut observer les effets « surfactif ». Si l’on utilise un substrat où cette
décomposition n’a pas lieu (TiN, par exemple) [114], l’effet surfactif n’apparaît pas. Nous avons
choisi d’utiliser l’iode pour notre dépôt. Une des raisons de ce choix est la chimisorption dissociative
des iodures d’alkyles linéaires ou ramifiés sur les surfaces d’aluminium, comme pour le cuivre. Dès –
73°C, la liaison C-I se rompt créant des atomes d’iode adsorbés aptes à jouer leur rôle de surfactif. De
plus, la chimie des groupes alkyles de surface n’est pas affectée par la présence de l’iode [107]. Par
ailleurs, dans son étude sur la croissance des whiskers d’aluminium sur les films élaborés à partir de
TIBA, Zhuk montre que l’élimination des composés de surfaces responsables de la recombinaison de
l’aluminium par adsorption compétitive permet d’éliminer la formation de whiskers [108].
L’adsorption d’iode à partir de C2H5I entraîne aussi l’adsorption de radicaux éthyle en surface, dont
l’action sur les mécanismes de croissance reste à déterminer. De nombreuses études ont mis en
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évidence l’influence de l’iode adsorbé sur la morphologie des dépôts de cuivre [114], à partir
d’iodoéthane adsorbé.
 L’élaboration de couches d’aluminium denses s’avère difficile dans les conditions  chimiques
et hydrodynamiques employées ici. Si des microstructures satisfaisantes ont pu être obtenues, la
fenêtre des conditions de dépôt y menant s’avère très étroite. Comme on le verra au chapitre IV, les
performances de ces dépôts, malgré leur microstructure acceptable, ne présentent que peu
d’amélioration en termes de résistance à l’oxydation par rapport au Ti6242 non revêtu. C’est pourquoi
des essais ont été menés en utilisant un autre précurseur d’aluminium : le diméthyléthylamine alane
(DMEAA).
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3) Dépôts d’Aluminium-Platine : Précurseur DMEAA
Obtenir une microstructure acceptable des dépôts d’aluminium sur le système Ti6242-Platine
à partir de TIBA s’avère difficile. De plus les co-dépôts Pt-Al réalisés montrent une contamination en
carbone importante. Aussi il a été décidé de mener une nouvelle campagne en employant le
diméthyléthylamine alane (DMEAA) pour l’élaboration du même système.
L’emploi de l’alane (AlH3) pour la préparation de films d’aluminium apparaît dans la
littérature de la fin des années 60. Cependant celui-ci n’est pas stable à température ambiante et
polymérise pour former un solide à basse tension de vapeur nommé polyalane. La formation d’un
couple acide-base de Lewis avec une amine tertiaire donne un complexe donneur-accepteur
d’électrons relativement stable. D’une façon générale, l’intérêt principal de cette famille de précurseur
est leur faible température de dépôt alliée à l’absence de liaison directe entre l’aluminium et le carbone
(Figure I). Ainsi les films obtenus présentent-ils des puretés parfois supérieures à celle des films
obtenus par PVD. Parmi des divers précurseurs élaborés sur ce principe, tels que triméthylamine alane
(TMAA), triéthylamine alane (TEAA), le DMEAA est un des plus récemment employés en CVD
[124]. Il combine les avantages d’être liquide à température ambiante, avec une pression de vapeur
saturante assez élevée.
Le DMEAA (CAS n°[124330-23-0]) se présente sous la forme d’un liquide incolore à forte
odeur d’amine, pyrophorique et réagissant violemment au contact de l’eau et des composés halogénés.
Sa densité à 20°C est 0,78 g/ml, il se solidifie à 5°C et s’évapore à 50-55°C environ. À l’état liquide,
sa pression de vapeur saturante est donnée par la relation (11) [125]:
TPLog sat /30907,10)( -=      (11)
Avec P en torr, T en kelvin. Sa manipulation doit s’effectuer sous boîte à gants uniquement [103,
125 ]. Le DMEAA utilisé est fourni par la société EPICHEM, pré-conditionné en bulleurs d’acier
inoxydable. Il s’agit de produit pur à plus de 99,5% (adduct grade).
Figure 48. Mécanisme réactionnel du TMEAA par Gladfelter & Simmonds [103].
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 Le mécanisme de décomposition du DMEAA en surface fait l’objet de deux schémas
réactionnels principaux. Le premier, donné par Gladfelter et Simmonds [103], est illustré par la figure
48. Le mécanisme présenté ici concerne le triméthylalane (TMEA), mais s’applique également au
DMEAA. La molécule s’adsorbe sur la surface d’aluminium en présentant la base du tétraèdre formé
par l’alane, et perd alors l’amine ternaire qui s’adsorbe momentanément en surface, avant de se
désorber. Une fois le complexe amine-alane rompu, l’alane libère ses trois atomes d’hydrogène, qui
migrent en surface de façon équivalente, comme les ligands isobutyle pour le TIBA. Les atomes
d’hydrogène se recombinent alors en molécules de dihydrogène et se désorbent.
Un schéma réactionnel différent a été suggéré par Nikajima et son équipe, sur la base de
modèles de chimie théorique [130]. Selon le mécanisme proposé, le complexe amine-alane se rompt
avant l’adsorption de l’alane à la surface. L’alane se présente alors avec un hydrogène au-dessus, à la
verticale de la surface, et deux autres hydrogènes en position basse, les liaisons Al-H parallèles à la
surface. Les deux hydrogènes proches de la surface se séparent de l’atome d’aluminium et migrent
vers d’autres atomes d’aluminium où ils réagissent directement avec des atomes d’hydrogène adsorbés
pour former des molécules de H2. La distance Al-H de la liaison verticale diffère nettement des deux
autres liaisons, suggérant que les atomes d’hydrogène adsorbés en surface ne peuvent réagir avec
l’hydrogène sommital. Le système Al-H subsistant reste positionné verticalement, et migre en surface
d’un bloc, se regroupant pour former des quasi-couches d’aluminium, surmontées d’atomes
d’hydrogène. La croissance s’effectue alors par apparition d’îlots, composés des couches d’aluminium
révélées lors de la désorption des atomes d’hydrogène sommitaux.
a) Essais Préliminaires
Avant d’entamer une campagne de dépôt sur substrats Ti6242 dans le réacteur décrit au
chapitre II, une campagne d’étude dans un réacteur classique a pu être menée, afin de déterminer les
principales caractéristiques du dépôt d’aluminium sur substrat métallique polycristallin. En effet, le
dépôt d’aluminium est en général très sensible à la nature du substrat, et l’utilisation de DMEAA
accentue cette sensibilité [126]. Les substrats employés sont des carrés de titane pur, polis au micron à
la pâte diamantée. L’enceinte est un réacteur vertical à murs froids et suscepteur graphite cylindrique.
Les conditions d’élaboration des sept échantillons réalisés sont résumées dans le tableau XII. Ces
conditions de température et de pression ont été volontairement choisies proches de celles des
publications traitant des dépôts d’aluminium à partir de DMEAA pour la microélectronique afin de
pouvoir discerner l’influence du substrat sur la morphologie et l’énergie d’activation par comparaison
avec les résultats de ces autres études.
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      Tableau XII. Conditions d’élaboration des échantillons de l’étude préliminaire.
Nom P (torr) T (°C) Q (sccm) Dt (min) Tbain (°C)
EP1 1 160 31,3 60 10
EP2 1 160 31,3 92 10
EP3 1 130 31,3 60 10
EP4 1 190 31,3 60 10
EP5 1 144 31,3 60 10
EP6 1 181 31,3 60 10
EP7 1 205 31,3 60 10
La figure 49 illustre la microstructure de l’échantillon EP3. Les échantillons EP1 à EP6
présentent une microstructure identique, composée de lamelles d’aluminium verticales et « ondulées ».
Une photo en coupe de l’échantillon EP4 écaillé (Figure 50), montre une couche d’aluminium dense à
la base du dépôt, surmontée de cette structure de type colonnaire. La partie dense représente environ
15% de la couche.
Figure 49. Surface de l’échantillon EP3.
Figure 50. Section transverse de l’échantillon EP4
5 µm
5 µm
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 La figure 51 illustre la microstructure de l’échantillon EP7, d’aspect nettement plus cristallin
que les autres. Les dépôts ne présentent pas de période d’incubation, quoi que leur croissance ne
s’effectue pas régulièrement sur le substrat, mais par avance rapide d’un front de croissance d’un bord
à l’autre immédiatement après ouverture du bulleur. Ceci dénote un problème d’uniformité des
écoulements dans les conditions utilisées, le réacteur utilisé n’ayant pas été conçu pour ces dépôts. On
négligera cette légère irrégularité des dépôts par la suite.
Figure 51. Surface de l’échantillon EP7.
 Les diagrammes de diffraction RX des échantillons EP2, EP4, EP5, EP6 et EP7 n’indiquent
pas de texture des dépôts. En revanche EP3 est texturé (111). La formule de Scherrer appliquée à ces
diagrammes a permis la détermination approximative de la taille des grains dans ces couches (voir
tableau XIII). L’analyse des dépôts par microsonde de Castaing n’a pas mis en évidence de carbone
dans les couches.
Un montage en coupe des échantillons a permis de mesurer approximativement l’épaisseur des
dépôts. Cependant, pour les mêmes raisons que pour les dépôts de TIBA, la morphologie des couches
n’a pu être révélée par ce moyen. Le tableau XIII donne les épaisseurs mesurées en micromètres, ainsi
que les vitesses de croissance (nm.min-1) et les tailles de grain (Å) correspondantes pour les
échantillons EP2 à EP6.
        Tableau XIII. Vitesses de croissance (nm.min-1) et taille de grains (nm).
Nom Épaisseur Vitesse de croissance Taille de grain
EP2 5 54 180
EP3 2,5 41 153
EP4 7,5 125 192
EP5 3 50 191
EP6 7 116 254
EP7 Non mesurée - 217
5 µm
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Pour des raisons indéterminée (pollution du système, précurseur décomposé partiellement ?),
le dépôt EP1 s’est avéré être pulvérulent et non adhérent. Le dépôt EP2 et les suivants ne reproduisent
pas ce défaut. La morphologie des dépôts d’aluminium, si elle ne reproduit pas les whiskers issus de
l’emploi du TIBA, n’est cependant pas dense sur toute l’épaisseur du film. Comme il a été mentionné,
environ 15% seulement sont constitués d’aluminium dense. La partie supérieure de la couche présente
une structure colonnaire, en accord avec le mode de croissance de Volmer-Weber de l’aluminium.
L’aspect cristallin de la surface de EP7 laisse supposer qu’une température de dépôt plus élevée
favorise la mobilité des atomes en surface, leur permettant de se réarranger avant de se fixer [103]. Les
couches sont peu adhérentes sur les substrats de titane poli.
D’après Jegier et Gladfelter, les films d’aluminium obtenus à partir de DMEAA sont texturés
(111) lorsque la température de dépôt se situe entre 100 et 160°C [126]. Par ailleurs Jang et Moon
mettent en évidence une diminution de la texturation (111) avec l’augmentation de l’épaisseur du film
[127]. L’échantillon EP3 a été élaboré à 130°C et est le plus fin des échantillons de la série, d’où la
texture (111), qui n’apparaît pas pour les autres échantillons. La taille de grain mesurée à l’aide de la
formule de Scherrer semble indiquer un grossissement  avec la température, de EP2 à EP6, alors que
EP7 montre une taille de cristallites moindre.
L’estimation des vitesses de croissance des échantillon EP2 à EP6 nous a permis de
déterminer une énergie d’activation de 0,3 eV (29 kJ/mol) environ pour le dépôt d’aluminium sur
titane à partir de DMEAA. Cette valeur de l’énergie d’activation correspond bien à la gamme de
valeur donnée par les diverses études menées sur les dépôts de DMEAA. Le tableau XIV ci-dessous
résume ces résultats.
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Figure 52. Vitesses de croissance des films d’aluminium à partir de DMEAA.
         Tableau XIV. Énergies d’activation du DMEAA sur divers substrats.
Ea (eV) Substrat Reference
0,56 Si Neo [128]
0,74 Si Matsuhashi [129]
0,1 TiN Jang [127]
0,23 Si Jang [127]
0,34 SiO2 Jang [127]
0,3 Al (111) (théorique) Nakajima [130]
Parmi ces valeurs, on constate que les énergies d’activation déterminées par Jang sont
significativement plus faibles à substrat identique, que celles des autres études. La méthode de
détermination est peut-être responsable de cette différence. Cependant cette étude met en évidence
l’influence du substrat sur l’énergie d’activation. La conductivité du substrat paraît diminuer cette
énergie [106, 127, 129], ce qui tend à favoriser les substrats métalliques, tels que ceux employés ici.
Par ailleurs, l’énergie d’activation déterminée théoriquement pour un substrat aluminium (111) par
Nakajima correspond bien à la valeur déterminée sur substrat Ti poli. On peut donc estimer que d’un
point de vue énergétique, le dépôt sur substrat métallique polycristallin ne se différencie pas d’un
substrat monocristallin. Un substrat de silicium introduit dans le réacteur lors du dépôt EP5 a montré
au MEB une croissance de l’aluminium très peu avancée, indice d’une phase d’incubation, et amorcée
en germes seulement aux défauts de la surface (rebords, pollutions, marches…) ce qui illustre bien la
1/T (K-1)
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difficulté de germination de l’aluminium sur surfaces non métalliques, du moins non conductrices par
rapport à nos substrats.
L’influence du substrat apparaît aussi au niveau de la rugosité des films formés, en ce sens que
la germination en surface détermine dans une certaine mesure la morphologie du film qui s’y
développe [106]. Cependant, si l’on a ici un substrat poli 1 µm, où l’état de surface relativement lisse
laisse dans une large part la germination influencer la structure du film, lors des dépôts sur substrats
Ti6242 polis 600, la rugosité de surface est telle que l’influence de la germination est négligeable. On
n’étudiera donc pas ici les relations entre le vécu de la surface (exposition à l’air, décapages, etc.) sur
la rugosité finale des films.
Cette étude préliminaire des dépôts d’aluminium à base de DMEAA nous a permis de vérifier
que l’emploi de substrats de titane polycristallin ne modifie pas fondamentalement les paramètres de
dépôt décrits dans la littérature. Les vitesses de croissance et l’énergie d’activation concordent avec les
études menées préalablement. Les principaux points mis en lumière sont la présence d’une couche
dense à la base du dépôt, nécessaire aux objectifs de protection de l’étude ; et une morphologie
d’aspect cristallin pour des températures de dépôt voisines de 200°C. Cependant, les conditions
employées ici ne sauraient être employées par la suite pour le dépôt de revêtements dont la finalité est
l’emploi industriel. De plus, les substrats utilisés par la suite doivent être recouverts dans l’état de
réception, sans polissage supplémentaire. Une mise au point des paramètres de dépôt déterminés ici est
donc nécessaire, vu le cahier des charges différent pour les dépôts effectués en vue d’une protection
contre l’oxydation.
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b) Dépôts d?Aluminium sur substrats Ti6242
Plusieurs essais de température et de pression de dépôt ont été nécessaires avant d’obtenir le
premier échantillon présenté ici, AlD1, qui a été élaboré à 200°C et sous 10 torr. On peut cependant
dire que les dépôts d’aluminium à partir de DMEAA entrepris sur un substrat de Ti6242 ont
rapidement mené à l’obtention de dépôts d’aspect cristallin. Le tableau XV donne les conditions
d’élaboration des échantillons élaborés à partir de DMEAA sur substrat Ti6242 ; le tableau XVI
résume les conditions de dépôt du platine lorsqu’il y a lieu. L’échantillon AlD1 présente à l’?il un
aspect blanc dépoli. La figure 53 montre une morphologie cristalline, aux formes hexagonales et
triangulaires caractéristiques des films d’aluminium, comme le montre un plus fort grossissement sur
la figure 54. Le diagramme DRX de l’échantillon AlD1 montre des pics très fins, la formule de
Scherrer donne une taille de cristallites de 200 nm environ. La mesure de la rugosité moyenne par
interférométrie laser présente un Ra de 0,524 µm.
Figure 53. Vue de surface de l’échantillon AlD1.
Figure 54. Détail de la morphologie de l’échantillon AlD1.
5 µm
1 µm
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       Tableau XV. Conditions expérimentales de dépôt d’aluminium à partir de DMEAA.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QDMEAA(sccm) temps (min) TBain(°C)
AlD1 200 10 41 3,15 0,1905 75 10
AlD2 200 70 300 7 0,0384 70 5
AlD3 200 10 41 1 0,0241 60 0
AlD4 200 10 41 2,82 0,1704 60 10
      Tableau XVI. Conditions expérimentales de dépôt de platine.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QMe3(MeCp)Pt QH2 (sccm) Temps(min)
AlD1 300 70 225 9 0,242 75 120
AlD2 300 70 225 9 0,242 75 120
AlD3 200 70 225 9 0,242 75 30
AlD4 200 70 225 9 0,242 75 30
L’obtention d’une morphologie acceptable pour les dépôts d’aluminium à base de DMEAA ne
présente pas de problème majeur. Les couches élaborées sont d’aspect cristallin, et de rugosité
modérée (0,5 µm en moyenne). Cependant, de même que pour le TIBA, le dépôt sur une sous-couche
de platine est susceptible de modifier complètement le mode de croissance de l’aluminium.
c) Dépôt d?Aluminium sur sous-couche de platine
Dans un premier temps, les dépôts d’aluminium sur platine ont été réalisés à 70 torr et 0,36
sccm de précurseur (échantillon AlD2), afin d’établir une base de comparaison avec les dépôts
utilisant le TIBA. Par la suite, ce débit de précurseur a été divisé par dix, devant la vitesse de
croissance extrêmement élevée qui menait à des couches très épaisses, fragiles et à l’aspect de surface
cristallin et désordonné comme le présente la figure 55. L’encart à plus fort grossissement de cette
figure montre l’aspect cristallin de ce dépôt d’apparence désordonné.
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Figure 55. Vue et détail de la surface d’un dépôt
          d’aluminium à morphologie désordonnée (échantillon non référencé).
Compte tenu des résultats obtenu avec les dépôts de TIBA, un flux de C2H5I a été
systématiquement maintenu dans le réacteur pour l’élaboration des échantillons déposés sur platine.
Les effets du surfactif introduit seront discutés plus bas dans la mesure des observations effectuées.
L’échantillon AlD2 est réalisé dans ces conditions de débit de DMEAA. L’échantillon AlD3 a été
élaboré sous 1 torr avec un débit de précurseur moindre, mais assurant une fraction molaire dans le
réacteur comparable à AlD2 et une adjonction de 2,85 sccm d’hydrogène dans le mélange réactif.
Enfin, AlD4 a été élaboré avec un débit de précurseur plus important que AlD2 et AlD3, et sans
hydrogène. Les raisons de ce changement des conditions expérimentales seront exposées plus loin.
Les figures 56-a et 56-b représentent la surface de l’échantillon AlD2. On distingue les
facettes de cristaux de grande taille et jointifs. La figure 56-b présente le détail d’une dislocation vis
sur un cristal proéminent, avec une macle en son centre.
Figure 56. a) Vue de la surface de l’échantillon AlD2 ; b) Détail d’une dislocation vis.
La figure 57-a montre une coupe de l’échantillon AlD2 vue au MEB. On y distingue en
surface la forme des larges cristaux vus au 56-a, mais la coupe transversale met aussi en évidence la
présence d’une porosité fermée à la base de la couche. L’épaisseur mesurée est en moyenne de 40 µm.
La couche de platine est bien visible, fine et claire à la base du dépôt d’aluminium. La figure 57-b
50 µm 10 µm
5 µm
100  µm
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montre le détail de l’interface aluminium-platine vue au MET. On peut y voir la densité des cristaux
d’aluminium à l’interface platine-aluminium (à gauche) et la diffusion du platine dans l’aluminium,
entamée dès le début du dépôt d’aluminium (à droite). Il est intéressant de noter que la diffusion du
platine dans la couche d’aluminium a déjà commencé, après 70 minutes à 200°C. Cette forte diffusion
attestée par de nombreuses études [110] explique l’adhérence des films d’aluminium et de platine. Elle
garantit aussi la formation rapide de composés Pt-Al lors de l’exposition du revêtement aux
températures de service envisagées (typiquement 600°C). La faible épaisseur de diffusion ne permet
pas d’observer ces composés sur les diagrammes de diffraction RX des dépôts séquentiels non oxydés.
Figure 57-a. Coupe transverse de l’échantillon AlD2, observation MEB.
Figure 57-b. Coupe transverse de l’échantillon AlD2, observation MET.
 La rugosité mesurée est très importante, en limite des possibilités de mesure de
l’interféromètre : Ra = 5 µm, et l’échantillon présente des excroissances cristallines aux bords
d’attaque supérieurs. La figure 58 montre la surface de l’échantillon AlD3, de rugosité nettement
moindre : Ra = 1,05 µm. Le diagramme de diffraction RX de AlD3 permet de discerner les phases
caractéristiques du substrat de titane, mais aussi distinctement le platine et l’aluminium.
Figure 58. Vue de la surface de l’échantillon AlD3.
20 µm
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L’échantillon AlD4 est présenté en surface par la figure 59, et en coupe par la figure 60. Il
s’agit d’un dépôt réalisé dans des conditions différentes de AlD3, aboutissant à une microstructure
similaire, mais d’épaisseur moindre. L’analyse EDX de AlD4 indique distinctement la présence de
platine, d’aluminium et du titane du substrat dans une moindre mesure, comme l’illustre la figure 61.
Figure 59. Vue de la surface de l’échantillon AlD4.
Figure 60. Coupe transverse de l’échantillon AlD4.
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Comme on l’a vu avec la figure 56-a, AlD2 présente une morphologie de surface extrêmement
cristalline et compacte. Par ailleurs la coupe de cette couche présentée à la figure 57-a montre en effet
une forte densité de l’aluminium en surface, mais aussi une porosité fermée résiduelle à la base. Il est
probable que la densité superficielle du dépôt soit issue  de la coalescence des principaux îlots à un
stade avancé de la croissance, présentant alors un front uni de croissance et une diffusion de surface
améliorée. Il est aussi possible qu’un problème de régulation de la température du bain réfrigérant de
l’ampoule d’iodoéthane soit à l’origine de cette morphologie, cependant, les moyens mis en ?uvre
pour cette réfrigération ne nous ont pas permis d’explorer méthodiquement l’influence du débit sur la
morphologie des dépôts.
La coupe transverse du dépôt visible sur la micrographie de la figure 57-a nous permet aussi
d’estimer la vitesse de croissance à environ 1 µm.min-1, valeur très élevée comparée à celles
constatées lors de l’étude préliminaire. L’utilisation d’un second lot de DMEAA issu du même
fournisseur (EPICHEM) par la suite a montré un comportement significativement différent.
L’échantillon AlD2’, réalisé dans les mêmes conditions expérimentales a mené à un dépôt partiel, et
dont la microstructure, illustrée par la figure 62, s’avère très désordonnée et rappelle quelque peu les
whiskers du TIBA. L’obtention de résultats comparables a nécessité la mise au point de conditions de
dépôt radicalement différentes en termes de débit de précurseur. Cet incident expérimental nous a
incité à réfléchir sur le vécu du précurseur employé, et la fiabilité de notre installation. L’étanchéité
des diverses parties du montage a été testée à l’aide d’un détecteur de fuites à hélium, et aucune  voie
d’air n’a pu être mise en évidence.
Figure 62. Vue de surface de l’échantillon AlD2’.
Par ailleurs les échantillons réalisés ont été analysés et aucune trace suspecte d’oxygène n’a pu
être mis en évidence. En revanche, diverses études s’accordent à attribuer une faible stabilité dans le
temps au DMEAA. Ainsi, Matsuhashi et col. ont-ils mis en évidence une augmentation de la pression
d’une enceinte contenant du DMEAA de 0,5 à 200 torr en 500 heures (20 jours) à température
ambiante [129].
5 µm
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Figure 63. Évolution de la pression de vapeur saturante
du DMEAA dans une enceinte close [129].
La figure 63 montre l’évolution de la pression dans l’enceinte contenant du DMEAA frais,
comparée à  un autre précurseur plus stable, le diméthylhydrure d’aluminium (DMAH). Le DMEAA
décomposé récupéré à l’issue de cette expérience a ensuite été placé dans un récipient pour un test de
pression de vapeur saturante. La valeur minimale atteinte lors de la mise sous vide du récipient est 3
torr, soit six fois celle du DMEAA pur à température égale (0,5 torr), le suivi de la pression indique de
plus une augmentation très importante dans le réacteur dépassant 760 torr après 48h. Ceci indique bien
une évolution chimique du précurseur conservé à température ambiante [129].
Or le lot de DMEAA que nous avons utilisé pour les échantillons AlD2 et AlD3 est arrivé
durant la période de fermeture estivale du laboratoire, et a donc été stocké trois semaines à
température ambiante. Lors de la première ouverture du bulleur, on a pu constater une forte
surpression, par ailleurs, le bulleur s’est vidé bien plus rapidement que ne le laissaient prévoir les
calculs d’entraînement se plaçant dans le cas extrême de la saturation totale du gaz bullant dans le
précurseur. Enfin, la température du bain réfrigérant de 0°C se situe au-dessous de la température de
fusion du DMEAA. Ceci explique donc les vitesses de croissance élevées observées avec un débit de
précurseur faible en apparence et la non reproductibilité de l’échantillon AlD2. Une mesure
approximative de la pression de vapeur saturante du composé contenu dans le bulleur a été réalisée en
ouvrant le bulleur dans l’enceinte du réacteur préalablement mise sous vide statique. La valeur
indiquée par la jauge baratron® est 2,7 torr, pour une température de 0°C. La valeur mesurée
correspond assez bien aux valeurs mesurées pas Matsuhashi. La pression de vapeur saturante du
DMEAA à 5°C est de 0,38 torr. On ne peut comparer les valeurs à 0°C puisque le DMEAA présente
une température de fusion de 5°C. Cela nous permet toutefois de confirmer une évolution nette de la
pression de vapeur saturante et donc de la nature du contenu du bulleur avec le temps de stockage. Il
n’entre pas dans notre propos d’identifier les produits de décomposition ni les mécanismes de dépôt
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Afin de se placer dans des conditions aussi proches que possible de celles de l’échantillon
AlD1 et des conditions de dépôt à partir de TIBA, le débit de précurseur a été recalculé sur la base
d’une pression de vapeur saturante de 2,7 torr. La valeur minimale obtenue compte tenu des
limitations matérielles (température du bain de précurseur 0°C minimum, débit de gaz vecteur 1 sccm
minimum) est de 0,37 sccm. Il ne s’agit là que d’une estimation. Des essais menés parallèlement pour
les dépôts simultanés de platine et d’aluminium ayant mis en évidence un effet inhibiteur de
l’hydrogène sur la décomposition du DMEAA, une petite quantité d’hydrogène est ajoutée au mélange
réactionnel afin d’obtenir une morphologie acceptable et dépourvue d’excroissances sommitales. En
effet, outre leur fragilité, celles-ci augmentent la surface de l’échantillon et faussent les mesures
d’oxydation. Le dépôt obtenu dans ces conditions s’avère plus fin et poreux en surface que AlD2, mais
reste cependant d’aspect cristallin (Figure 58) et dense à l’interface avec le substrat. La vitesse de
croissance du film d’aluminium est de 160 nm.min-1, valeur comparable à celles de l’étude
préliminaire.
Après épuisement du lot de précurseur dégradé, nous avons repris la détermination des
conditions de dépôt pour obtenir une microstructure acceptable en employant un lot de DMEAA non
dégradé.
L’échantillon AlD4, élaboré dans des conditions voisines de AlD1, montre une épaisseur de
8 µm, soit une vitesse de croissance de 130 nm.min-1, compatible avec les valeurs obtenues par l’étude
préliminaire. La microstructure obtenue est cristalline (figure 59), mais de morphologie différente des
échantillons AlD2 et AlD3. Les cristaux présentent une forme aciculaire, et une microstructure assez
fine non jointive en surface. L’analyse EDX du dépôt (figure 61) montre la présence de platine et
d’aluminium. L’extrême faiblesse des pics du titane milite en faveur de couches d’aluminium et de
platine denses. La figure 60 présente la coupe de l’échantillon AlD4.  On distingue la sous-couche de
platine, plus claire, surmontée de la couche d’aluminium. L’aspect déchiqueté de la couche
d’aluminium est dû entre autres à la discontinuité de la partie supérieure de la couche et à la méthode
de polissage par jet d’ions argon (polissage PIPS). Les contraintes subies durant le montage des
coupes transverses et la forte adhésion du platine à l’aluminium illustré par l’échantillon AlD2
expliquent la décohésion du film de platine et du substrat visibles sur la figure 60. Quoi que d’une
forte rugosité, les échantillons AlD3 et AlD4 présentent des morphologies acceptables pour subir les
tests d’oxydation isotherme décrits dans le chapitre IV.
Il peut être intéressant d’examiner l’influence du surfactif sur la morphologie des dépôts. Le
dispositif  utilisé pour l’injection d’iodoéthane dans le réacteur  est trop rudimentaire pour pouvoir en
quantifier le débit, d’autant plus que la régulation de la température du bain réfrigérant reste
approximative, en l’absence d’un cryostat apte à maintenir des températures de l’ordre de –20°C.
Cependant, au cours des élaborations les deux cas extrêmes se sont présentés, à savoir absence et
excès de surfactif. La figure 64 présente la surface d’un dépôt successif de platine et d’aluminium
réalisés sans adsorption d’iode en surface. La microstructure obtenue est extrêmement désordonnée et
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rappelle à moindre échelle les whiskers issus des dépôts de TIBA. L’effet néfaste de la sous-couche de
platine sur la morphologie recherchée des films d’aluminium semble donc se confirmer pour les
dépôts à partir de DMEAA, et n’être pas particulier à l’emploi du TIBA.
Figure 64. Vue de la surface d’un dépôt d’aluminium sur platine
réalisé sans surfactif.
D’un autre côté, le dépôt présenté par la figure 65 montre un échantillon ayant  subi un flux
trop important d’iodoéthane. La partie inférieure de la pièce est recouverte d’une substance à l’aspect
fondu. Le diagramme EDX de la figure 66 montre nettement qu’il s’agit d’une phase contenant de
l’iode de l’aluminium et du carbone. Par ailleurs l’observation de la pièce à la sortie du réacteur a
révélé que la couche d’aluminium déposée avant l’incident a été attaquée et des copeaux d’aluminium
ont été retrouvés au fond du réacteur.
Figure 65. Détail d’un échantillon exposé à un excès d’iodoéthane.
5 µm
5 µm
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Figure 66. Diagramme EDX d’une zone contaminée d’iodoéthane.
Il semble donc qu’un excès de surfactif entraîne une réaction avec le précurseur ou ses
produits de décomposition, qui mène à l’attaque de l’aluminium. Une étude précise des effets
de la concentration d’iode en surface sur les mécanismes de croissance et la morphologie de
l’aluminium s’avère nécessaire pour la poursuite de l’optimisation de la morphologie des
dépôts d’aluminium sur platine.
 Les dépôts séquentiels Al-Pt employant le DMEAA s’avèrent donc possibles, et présentent des
microstructures qui permettent d’envisager la croissance d’une couche d’alumine continue à
leur surface. Les performances de ces dépôts et leur évolution au cours de l’oxydation à 600°C
seront étudiées au chapitre IV. Avant cela, l’étude des dépôts simultanés Al-Pt sera décrite,
avec toutes les spécificités qui lui sont propres.
KeV
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d) Dépôts simultanés aluminium-platine
Si l’alumine formant la barrière protectrice contre l’oxydation est issue de l’aluminium du
revêtement, la composition du revêtements obtenu est quant à elle responsables de la bonne tenue de la
couche d’alumine lors des cycles thermiques. L’action exacte de ces alliages au sein de la couche n’est
pas encore clairement établie comme on l’a vu dans le premier chapitre. Il semble malgré tout que le
composé Al2Pt présente des propriétés de barrière de diffusion empêchant les éléments minoritaires de
l’alliage d’atteindre l’interface aluminium-alumine, où leur ségrégation serait à l’origine de l’écaillage
de l’alumine. Cet écaillage conduit à la formation d’alumine par oxydation de l’aluminium sous-jacent
(phénomène de « cicatrisation »). La répétition de ce scénario mène à l’épuisement du réservoir
d’aluminium, à l’exposition de la surface de l’alliage à l’environnement oxydant et in fine à  la
dégradation de la pièce. Al2Pt est l’un des premiers alliages formés lors de la diffusion de platine dans
l’aluminium, comme l’ont montré Gas et coll. [110]. La présence d’une période de diffusion aux
premiers temps d’oxydation ne semble pas gênante dans la mesure où celle-ci est très rapide et prend
place avant que les phénomènes d’écaillage n’apparaissent. Cependant, la diffusion du platine dans
l’aluminium ne permet pas de contrôler la nature des phases crées dans le revêtement, leur distribution
par rapport à l’alliage et les éventuels changements de volume qui les accompagnent. C’est pourquoi
le dépôt simultané de ces deux métaux présente un intérêt majeur.
       Tableau XVII. Conditions d’élaborations des échantillons AlPt1 à AlPt5, aluminium.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QDMEAA(sccm) temps (min) TBain(°C)
AlPt1 250 70 225 7 0,241 120 0
AlPt2 250 10 40,5 1,8 0,0433 120 0
AlPt3 200 10 40,5 1,8 0,0433 120 0
AlPt4 250 70 225 2,8 0,0242 120 10
AlPt5 250 10 40,5 1 0,0604 120 10
     Tableau XVIII. Conditions d’élaborations des échantillons AlPt1 à AlPt5, platine.
Nom T (°C) P (torr) QN2Dil(sccm) QN2Bull(sccm) QMe3(MeCp)Pt(sccm) temps (min) TBain(°C)
AlPt1 250 70 225 9 0,0242 120 0
AlPt2 250 10 40,5 9 0,0242 120 0
AlPt3 200 10 40,5 9 0,0242 120 0
AlPt4 250 70 225 14,4 0,0388 120 10
AlPt5 250 10 40,5 9 0,0242 120 10
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Comme le montrent les tableaux XVII et XVIII, Les co-dépôts réalisés ont pris pour base les
conditions expérimentales des dépôts d’aluminium et platine. Les conditions d’élaboration des
échantillons AlPt1 à AlPt3 indiquent un rapport volumique des précurseurs Pt/Al ~ 4. Cependant, ces
échantillons ont été élaborés avec le lot de DMEAA dégradé. En prenant en compte la pression de
vapeur saturante mesurée précédemment, soit 2,7 torr à 0°C, on obtient un rapport de débit de
précurseur Pt/Al d’environ 0,25. Lors de l’élaboration de co-dépôts à l’aide de DMEAA non dégradé
par la suite, les conditions de température et de pression des dépôts AlPt1 et AlPt2 ont été reproduites
pour les échantillons AlPt4 et AlPt5 afin de s’assurer de la reproductibilité des résultats d’oxydation.
Cependant à la différence des dépôts AlPt1 et AlPt2, le rapport de précurseurs Pt/Al a été ajusté à 1,
vu les faibles quantités de platine incorporées dans les premiers revêtements. Les conditions de
température et de pression de AlPt1 ont été essentiellement répliquées sur les conditions de dépôt vues
au (IV-3-c), en tenant compte de l’amélioration de la température de dépôt du platine. Nous noterons
ces échantillons AlPt4 et AlPt5, seul AlPt4 sera étudié ici, AlPt5 a été employé pour les tests
d’oxydation, et n’a pas pu être répliqué pour l’analyse microstructurale. L’échantillon AlPt2 a été
déposé à 10 torr afin d’examiner l’influence de la pression sur la morphologie des couches obtenues.
L’élaboration de AlPt3 s’est effectuée à 200°C  pour examiner l’influence de la température, en
conservant la pression de 10 torr. La fraction d’hydrogène introduite dans le réacteur est d’environ 20
%, au lieu des 25 % nécessaires au dépôt de platine, considérant que la décomposition d’une molécule
de DMEAA libère trois atomes d’hydrogène adsorbés en surface, donc immédiatement disponibles à
la décomposition du précurseur de platine.
La figure 67 illustre la morphologie de l’échantillon AlPt1. Celle-ci s’avère d’aspect cristallin,
dense et continue en apparence et relativement peu rugueuse (Ra = 0,45 µm).
Figure 67. Vue de surface de l’échantillon AlPt1.
L’analyse EDX de l’échantillon AlPt1 met en évidence la faible incorporation de platine au
sein de cette couche, estimée inférieure à 3 % massiques à la microsonde de Castaing. Le dépôt est
homogène comme l’ont montré l’observation au MEB en mode rétrodiffusé ainsi que de nombreux
5 µm
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pointés EDX à la surface. La coupe de cet échantillon après oxydation a montré une épaisseur de 45
µm, cohérente avec les valeurs obtenues au (IV-3-c) avec le lot de DMEAA dégradé.
L’échantillon AlPt2 n’a pas pu être observé au MEB avant son oxydation. Cependant,
l’observation de sa surface après oxydation semble indiquer que sa morphologie initiale est très proche
de AlPt1. Ce revêtement est principalement composé d’aluminium pur, et de quelques composés
aluminium-platine détaillés au tableau XIX. La formule de Scherrer permet d’estimer la taille des
grains à 1200 Å environ. Les profils SIMS (établis après oxydation) révèlent une épaisseur proche de
celle de l’échantillon AlPt1 : 40 µm.
La morphologie de surface de l’échantillon AlPt3 s’avère être très voisine de celle de
l’échantillon AlPt1, comme on peut le constater sur la figure 68. On peut voir sur cette figure la
surface de l’échantillon observée à deux grossissements au MEB en mode secondaire (à gauche), et
observée en mode rétrodiffusé (à droite). L’examen de la surface au MEB en mode rétrodiffusé
indique que la couche est uniforme en composition, malgré les zones très contrastées visibles sur la
micrographie en mode secondaire.
           Tableau XIX. Phases identifiées par diffraction RX dans l’échantillon AlPt2.
JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
40787 X Al
50682 X Ti
40802   X Pt
31006 X Al2Pt
290069 X AlPt2
290070   X  AlPt3
Figure 68. Vue de surface de l’échantillon AlPt3.
Le revêtement obtenu ici est très fin et assez fragile. Il n’a pas pu être monté en coupe
transverse. Le tableau XX détaille les phases identifiées par diffraction RX. Ici aussi, l’aluminium
constitue l’essentiel du revêtement, avec une très faible contribution des phases Al-Pt. La taille de
grains donnée par la formule de Scherrer est d’environ 170 nm, sensiblement plus petite que pour
5 µm
2 µm
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l’échantillon AlPt2. L’analyse SIMS de ce revêtement donnée par la figure 69, montre une
concentration en platine augmentant depuis la surface vers l’interface revêtement-Ti6242.
Figure 69. Profil SIMS de l’échantillon AlPt3.
Une partie de cette tendance peut être interprétée comme un effet de matrice dû au passage
d’un milieu à l’autre, comme le montrent les courbes Al et CsAl. Cependant, une plus forte
concentration en platine à la base du revêtement demeure observable. La mesure de cratère corrélée au
profil permet d’estimer l’épaisseur du revêtement à 4 µm environ, soit un dépôt fin, ce que confirme la
persistance des raies de polissage à la surface du dépôt (figure 68). La zone notée « Interface » sur la
figure 69 représente l’élargissement de l’interface revêtement-substrat dû à la rugosité de surface du
revêtement cumulée à celle du substrat. Les éléments d’alliage Sn et Zr restent de bons marqueurs de
cette interface. Compte tenu de la vitesse de croissance supérieure à 250°C, les échantillons suivants,
AlPt4 et AlPt5, ont été réalisés à cette température.
L’échantillon AlPt4, vu en coupe transverse sur la figure 70, présente un profil SIMS du
platine moins prononcé, et l’examen de cette coupe au MEB en mode rétrodiffusé ne semble pas non
plus mettre en évidence de gradient de composition notable.
 Tableau XX. Phases identifiées par diffraction RX dans l’échantillon AlPt3.
JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
40787 X Al
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         Tableau XXI. Phases identifiées par diffraction RX dans l’échantillon AlPt4.
JCPDS Fort Moyen Faible Très faible Phase
40787 X Al
50682 X Ti
290069   X  AlPt2
351179   X  Al21Pt6
380740 X Pt2Al
L’épaisseur mesurée sur la micrographie de la figure 70 est d’environ 2 µm et la coupe met en
évidence une couche dense et conforme à la surface du substrat. L’épaisseur mesurée sur le profil
SIMS indique une valeur plus proche de 6 µm. Cette différence peut s’expliquer par les techniques de
montage employées.
Figure 70. Coupe transverse de l’échantillon AlPt4 vue au MEB.
Les pointés EDX effectués sur l’échantillon AlPt4 indique un rapport atomique Pt/(Pt+Al)
d’environ 0,16. Dans les conditions de dépôt équivalentes pour le platine et l’aluminium, le rapport
atomique Pt/(Pt+Al) devrait avoisiner 0,6.
Là encore, comme pour les dépôts simultanés d’aluminium et de platine à partir de TIBA, on
constate une morphologie des couches spécifique, ainsi que des teneurs en platine relativement faibles
comparées aux quantités déposées lors de dépôts séquentiels. Plusieurs schémas peuvent tenter
d’expliquer ce comportement. En premier lieu, la présence d’une forte proportion d’hydrogène dans le
milieu réactionnel lors des dépôts simultanés est susceptible de modifier la morphologie des couches
d’aluminium. En effet, comme on l’a vu au IV-3-a, dans l’un des deux mécanismes avancés, le dépôt
d’aluminium passe par un état de couche de quasi-aluminium liée encore aux hydrogènes qui la
surplombent. Cet état lié Al-H présente une mobilité de surface supérieure à celle des atomes
d’aluminium seul. Le regroupement de ces couples Al-H en couches mène à la formation de la couche
d’aluminium par désorption de dihydrogène. La présence de dihydrogène dans la phase gazeuse peut
modifier ces mécanismes de surface, prolongeant la durée de vie moyenne des couches de quasi-
2 µm
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aluminium. Par ailleurs, la présence en surface d’atomes d’hydrogène adsorbés peut s’avérer à
l’origine de la faible incorporation de platine aux couches, comme nous le verrons plus loin.
La surface sur laquelle le platine est amené à réagir ici, excepté aux premiers stades de la
réaction mettant en ?uvre la surface du substrat, ne présente pas de groupements hydroxyle puisqu’il
s’agit d’aluminium non exposé à l’air. La vitesse de dépôt supérieure de l’aluminium laisse supposer
que les nodules de platine de taille critique n’ont pas le temps de se former pour catalyser sa
croissance localisée. Le dépôt ne peut donc s’effectuer que par adsorption et décomposition sur la
surface d’aluminium, dont les propriétés catalytiques sont moindres.
Par ailleurs, dans les deux mécanismes de décomposition du DMEAA exposés, la surface
d’aluminium en croissance est recouverte d’un grand nombre d’atomes d’hydrogène chimisorbés, qu’il
s’agisse des quasi-couches évoquées par Nakajima [130], ou d’atomes libérés en surface de façon
équivalente comme proposé par Gladfelter et Simmonds [103]. Si la présence d’hydrogène adsorbé est
nécessaire à la décomposition des ligands du précurseur de platine,  une occupation trop importante
des sites d’adsorption par des atomes d’hydrogène débouche sur un abaissement du coefficient de
collage. En effet, si le ligand méthylcyclopentadiènyle (h-(C5H5)Me) ne peut s’adsorber, le dépôt de
platine est alors impossible. On pourrait objecter que dans ce cas, le dépôt d’aluminium sur lui-même
serait lui aussi défavorisé. Cependant, on a vu dans la description du mécanisme réactionnel du
DMEAA selon Nakajima que la molécule d’alane perd son ligand amine avant d’approcher la surface.
Dans ce cas, l’aire nécessaire à l’adsorption est de l’ordre de l’aire d’un atome d’aluminium, tandis
que l’approche du Me3(MeCp)Pt IV s’effectue par adsorption du ligand h-(C5H5)Me, ce qui nécessite
beaucoup plus de surface. A titre d’exemple, la densité surfacique d’atomes d’aluminium adsorbés sur
un plan d’aluminium (111) est 1,42x1015 cm-2, pour l’hydrogène sur une surface de platine (111)
3,2x1015 cm-2 et pour le cycle h-(C5H5) sur une surface de platine (111) 1,5x1014 cm-2. On constate que
la surface occupée par un cycle h-(C5H5) est environ un ordre de grandeur supérieur à celle d’un
atome d’aluminium. Dans le cas du mécanisme proposé par Gladfelter et Simmonds, l’aire nécessaire
est équivalente à la base du tétraèdre de la molécule d’alane. En l’absence de données pour estimer
celle-ci, on se bornera à constater que la différence d’ordre de grandeur reste identique.
L’influence du dépôt simultané sur les premiers stades de la croissance des couches a pu être
observée. L’interruption du dépôt d’un échantillon de type AlPt1, a mené à un dépôt partiel sur la
surface du substrat. Cette expérience a permis de révéler ces premiers stades de croissance. La figure
71 montre une zone de cet échantillon où l’on distingue nettement les cristallites isolées correspondant
aux premiers sites de nucléation de la couche. La figure 72 illustre la microstructure d’une zone où la
croissance est plus avancée.
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Figure 71. Dépôt de type AlPt1 interrompu.
Figure 72. Vue de surface d’un dépôt de type AlPt1 interrompu.
 La figure 71 met en évidence des cristallites aux morphologies typiques des dépôts
d’aluminium (voir [103] p.85), et suggère que la base des dépôts Pt-Al peut ne pas être totalement
dense. Cette morphologie est typique d’un mode de croissance en îlots, dit croissance de type Volmer-
Weber. L’examen de la figure 72 montre que la couche formée est beaucoup plus désordonnée que
celles observées plus haut (AlPt1 et AlPt3 par exemple), quoi que présentant toujours un aspect très
cristallin (exempt de whiskers). Cependant, comme l’ont montré Vahlas et col. [105], la croissance des
films d’aluminium comporte une phase de densification de la base de la couche à partir d’une certaine
épaisseur, alors que la surface persiste à présenter une morphologie désordonnée et poreuse.
L’observation de cette couche initiale discontinue ne signifie donc pas que le dépôt final présentera
une porosité résiduelle à la base. Ce que confirment les observations déjà effectuées sur les autres
dépôts. La croissance des dépôts simultanés aluminium-platine présente donc des similitudes fortes
avec la croissance des films d’aluminium pur. On peut malgré tout noter que la morphologie des
dépôts bimétalliques platine-aluminium semble être très sensible aux conditions d’élaboration, et
l’étude du comportement exact de ce système dans des conditions mieux maîtrisées, sur des substrats
plus adéquats s’avère nécessaire pour mettre en évidence tous les mécanismes et les phases de
croissance de tels dépôts.
5 µm
1 µm
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4) Conclusion
Trois types de revêtements ont été réalisés lors de cette étude. En premier lieu des revêtements
de platine, à partir du précurseur Me3(MeCp)Pt, ont été élaborés sur substrat Ti6242. Ils ont été
obtenus à 200°C et présentent une croissance auto-catalytique imposée par la présence du platine déjà
déposé. La vitesse de croissance du film ne dépend que le la diffusion de précurseur vers la surface de
platine. Ces films obtenus comportent très peu d’hétéroatomes, et présentent une orientation
préférentielle selon (111). Cette croissance autocatalytique des films de platine observée à 200°C
n’apparaît pas à 300°C. Les couches obtenues sont non texturées. Ce changement du mécanisme de
dépôt du Me3(MeCp)Pt avec l’augmentation de la température peut être interprété comme le résultat
de l’augmentation de la désorption du précurseur, qui supplante sa décomposition.
En second lieu, des films d’aluminium ont été déposés à partir de TIBA. La morphologie des
couches d’aluminium obtenues sur substrat Ti6242 après optimisation est continue et présente de
petits cristaux juxtaposés en surface. Les mêmes conditions de dépôt sur sous-couche de platine, lors
du dépôt séquentiel, ont mené à des couches aux morphologies filamenteuses, inaptes à l’emploi en
tant que revêtement protecteur. Ces morphologies en whiskers obtenues lors des dépôts d’aluminium à
partir de TIBA n’ont pas une origine très bien déterminée. Il semble cependant que la présence en
surface de groupements issus de la décomposition du TIBA soit responsable de ce phénomène. Les
problèmes de diffusion de l’aluminium en surface qui aboutissent à une croissance en îlots (de type
Volmer-Weber) participent aussi à la formation de ces morphologies filamenteuse. L’adsorption
d’iodoéthane en surface permet de réduire les barrières de diffusion en surface et aux marches
atomiques, voire de réduire l’énergie de surface, grâce à la présence d’iode adsorbé. L’adsorption de
groupements éthane en surface pourrait aussi être impliquée dans l’absence de whiskers, via une
adsorption compétitive avec les groupements isobutyle résultant de la décomposition du TIBA.
L’utilisation d’un surfactif permet donc la croissance de couches denses à la morphologie acceptable.
Le dépôt simultané platine-aluminium a mené à des dépôts de microstructure convenable, mais à forte
contamination en carbone.
Enfin, les mêmes systèmes aluminium-platine ont été élaborés en utilisant le DMEAA pour
précurseur d’aluminium. Des dépôts préliminaires d’aluminium seul sur substrats de titane poli ont
montré un comportement conforme aux données des études publiées sur substrats d’aluminium
monocristallin. En dépit de problèmes liés à la dégradation du précurseur, le dépôt de films
d’aluminium denses et d’aspect cristallin sur sous-couche de platine a été possible, avec utilisation de
surfactif. De même le dépôt simultané d’aluminium et de platine a donné des couches cristallines et
continues. Celles-ci présentent  une morphologie caractéristique et différente de celles obtenues lors
des dépôts séquentiels. Leur surface présente une faible rugosité, et se compose de petits grains
jointifs. Ce résultat met en évidence l’existence d’interférences dans les mécanismes de dépôt des
deux précurseurs, et mérite une étude particulière. La spécificité de la morphologie des couches
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obtenues par dépôt simultané d’aluminium et de platine, à partir de TIBA ou de DMEAA, met en
évidence l’apparition de mécanismes différant de ceux observés lors des dépôts simples. Cependant,
alors que les couches formées avec le TIBA s’avèrent contenir un taux de carbone important, celles
élaborées à partir de DMEAA ne présentent pas de pollution notable. Lors de ces derniers dépôts,
l’incorporation de platine à la couche formée est nettement inférieure  à la proportion de précurseur
présente dans la phase gazeuse. Le dépôt d’aluminium simultanément à celui du platine empêche
l’apparition de nodules de platine suffisamment importants pour que l’effet catalytique de celui-ci
apparaisse. De plus la surface de la couche en croissance est largement occupée par des atomes
d’hydrogène liés à l’aluminium, et limitent la surface disponible pour l’adsorption du ligand h-
(MeCp), premier stade de la décomposition du précurseur de platine.
Le présent chapitre a mis en évidence la faisabilité de revêtements platine-aluminium sur
alliages de titane, respectant la microstructure de ces alliages et présentant des morphologies
susceptibles de développer une couche d’alumine continue et protectrice.  Cet aspect fera l’objet du
chapitre suivant. Celui-ci sera consacré à l’étude du comportement et des performances de ces
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La propriété d’usage des dépôt réalisés et étudiés, à savoir la résistance à l’oxydation conférée
au substrat revêtu, a pu être étudiée directement en appliquant un traitement isotherme en atmosphère
contrôlée, comme on l’a décrit au chapitre II. En effet, l’un des points cruciaux du projet APROSUTIS
était d’estimer les performances des divers dépôts élaborés par les laboratoires sélectionnés, afin de
retenir les plus prometteurs. Il est à noter que les essais d’oxydation isotherme ne sont pas
représentatifs des conditions d’utilisation, qui est l’apanage des essais d’oxydation cycliques. Le
comportement du matériau peut varier de façon importante entre ces deux types de sollicitations.
Cependant, ces essais ont permis le criblage des revêtements obtenus. Les échantillons élaborés
précédemment ont donc été soumis à des tests d’oxydation isotherme, et pour certains même, à des
tests d’oxydation cyclique. Les conditions d’oxydation, définies dans le cahier des charges, consistent
principalement en une plage d’environ 100h à 600°C sous air synthétique (80% N2, 20 % O2), pour
éviter que la présence de vapeur d’eau n’influence les cinétiques d’oxydation. Les courbes de prise de
masse ont permis de mesurer les cinétiques d’oxydation. La méthodologie exposée au chapitre II
permet de déterminer un kp (constante de cinétique d’oxydation) stabilisé pendant les dix dernières
heures des tests. Le kp mesuré pour un échantillon de Ti6242 nu oxydé dans les mêmes conditions est
de 4,6x10-8 mg².s-1.cm-4.
1) Revêtements Séquentiels Élaborés à Partir de TIBA
Parmi les échantillons élaborés selon des conditions identiques à l’échantillon AlT9, quatre ont été
oxydés selon le protocole décrit au chapitre II. Ils sont notés oxAlT1 à 4. La figure 73 présente la
courbe de prise de masse de l’échantillon oxAlT1 durant les 100 h d’oxydation. La forte prise de
masse aux premiers instants est due à la croissance de la couche d’oxyde initiale, d’autant plus
importante que la rugosité des échantillons est élevée. En effet une rugosité importante se traduit par
une grande surface spécifique, la quantité d’oxyde formée sur cette surface est donc plus importante.
Ce comportement est typique des échantillons oxydés dans cette étude. Les échantillons oxydés sont
présentés au tableau XXII, avec leurs kp et leurs épaisseurs après oxydation respectives.
Chapitre IV Essais d’oxydation
106
Figure 73. Courbe de prise de masse de l’échantillon AlT1.
Tableau XXII. Épaisseurs (mesure MEB) et kp des échantillons testés en
oxydation (10 dernières heures, cf. chapitre II).





Le tableau XXII  met en évidence des valeurs comparables pour les kp des échantillons
oxAlT1, oxAlT2 et oxAlT3. Celles-ci sont du même ordre de grandeur que la valeur de l’alliage
Ti6242 nu. Le tableau XXII montre par ailleurs une forte différence entre les kp des trois premiers
échantillons et celui de oxAlT4 : environ un ordre de grandeur. L’examen des figures 74 et 75 montre
la différence entre la microstructure typique des échantillons oxAlT1 à 3 et celle de l’échantillon
oxAlT4.
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   Figure 74. a) Vue de la surface de l’échantillon oxAlT1 ; b) Détail d’une zone sans efflorescences.
   Figure 75. a) Vue de la surface de l’échantillon oxAlT4 ; b) Détail d’une zone de filaments.
L’échantillon oxAlT1 présente une surface granuleuse, sans doute constituée par la surface
initiale du dépôt, recouverte d’une couche d’alumine détaillée sur la figure 74-b. Mais cette structure
voisine avec des cristaux vermiculaires d’oxydes de structure très fines, bien visibles sur la figure 74-
a, qui cependant ne recouvrent pas toute la surface du l’échantillon. La figure 76 présente une coupe
de cet échantillon vue au MEB en mode secondaire. Sur les micrographies de la figure 75, on constate
que la surface de l’échantillon oxAlT4 est constituée elle aussi d’efflorescences d’oxydes mais
surmontant une couche de filaments, détaillé sur la figure 75-b, identiques à ceux présentés par les
dépôts d’aluminium à partir de TIBA avant application de la solution « surfactif ». L’obtention de
cette morphologie pour les conditions identiques dénote une variation du chauffage ou de
l’alimentation en surfactif.










Zone  à  forte concentration de Pt
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Les figures 77 et 78 montrent les profils SIMS des échantillons oxAlT3et oxAlT4,
respectivement.
Figure 77. Profil SIMS de l’échantillon oxAlT3.
(Voir chapitre II pour la méthode d’analyse des ions au SIMS)
Figure 78. Profil SIMS de l’échantillon AlT4.
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Dans les deux profils, l’augmentation du profil Zr marque l’interface revêtement-alliage. On
constate pour oxAlT4 que le profil Al reste au dessus de CsAl et que ces profils restent très distants
jusque bien après l’interface, de façon similaire au profil au l’échantillon nu oxydé à 600°C, et
contrairement au profil de oxAlT3. Il en va de même pour les profils Ti et CsTi. De plus le profil de
l’oxygène ne présente pas de décroissance notable après l’interface, et ce malgré une profondeur de
cratère d’environ 20 µm (9000 s).  La limite zone d’interdiffusion-Ti6242 n’a pas pu être clairement
définie. Ces observations montrent bien que le revêtement de oxAlT4 n’a pas empêché la diffusion
d’oxygène dans l’alliage, comme sa morphologie filamenteuse le laissait présager. La piètre résistance
à l’oxydation fournie par le revêtement oxAlT4 s’explique donc par cet incident de morphologie.
Examinons maintenant le comportement des trois autres revêtements.
Les phases principales identifiées par diffraction des rayons X dans l’échantillon oxAlT1 sont
Al, PtAl2, h-Al2O3 et g-Al2O3. On peut aussi noter la présence de  TiO, d-Al2O3, TiO2, Al3Ti (JCPSD
N°371449), Al21Pt6 et Al11Ti5 avec un signal moindre. Cependant, en raison de la complexité des
diagrammes obtenus sur les échantillons oxydés, les phases indiquées sont les plus évidentes, d’autres
composés au signal trop faible ou confondu avec d’autres pics n’ont probablement pas pu être mis en
évidence. Le tableau I de l’annexe I résume les phases les plus évidentes et leurs intensités relatives.
Les tableau récapitulatifs des principales phases identifiées par DRX sont regroupés en annexe pour
plus de simplicité. Le recoupement de plusieurs diagrammes permet cependant de s’assurer de la
présence des phases les plus importantes. Les principales phases identifiées par DRX dans
l’échantillon oxAlT2 (annexe I, tableau II) sont Al, g-Al2O3 et PtAl2. Les phases moins importantes
mises en évidence sont b-Al2O3, d-Al2O3, Pt3Ti, Ti6O11.
Les cinétiques d’oxydation de ces trois échantillons présentent des valeurs très comparables, et
leurs conditions d’élaboration étant identiques, les données de ceux-ci nous permettront de dégager un
comportement général.
La morphologie de la surface de l’échantillon oxAlT1 illustrée par la figure 74 a montré les
deux structures présentes, granulaire et vermiculaire. La figure 76 montre une coupe transverse de cet
échantillon, vue au MEB en mode électrons secondaires. La couche d’aluminium d’environ 12µm, peu
visible, surmonte une couche mince à forte concentration de platine, suivie d’une zone d’interdiffusion
d’une épaisseur moyenne de 10 µm et enfin de l’alliage intact. Le profil SIMS d’oxAlT3 donné par la
figure 77 illustre cette couche d’interdiffusion par la mise en évidence d’un gradient de concentration
de l’aluminium assez lent après l’interface revêtement-alliage. L’analyse des diffractogrammes RX
nous permet de constater que les phases alliant titane et aluminium sont très présentes et pour la
plupart communes entre les échantillons oxAlT1 et oxAlT2, quoi que moins visibles dans ce dernier.
Ces nombreuses phases titane-aluminium présentent des rapports aluminium/titane varié, évoluant de
Al3Ti à Al5Ti3.  Entre autres, on trouve la phase Al3Ti tétragonal (répertoriée JCPDS N°371449), que
nous retrouverons de façon importante dans la majorité des couches d’interdiffusion des échantillons
oxydés.
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Les diagrammes DRX mettent en avant de nombreux  composés platine-aluminium tels que
PtAl2, Al21Pt6, AlPt3, pour ne citer que les plus importants. On notera la présence du composé PtAl2,
dont nous avons déjà évoqué les propriétés évoquées de barrière de diffusion. Mais on peut aussi
remarquer la présence de phases platine-titane, telles que PtTi3 et Pt3Ti (voir annexe I, tableau II). On
peut aussi évoquer la présence de platine, bien qu’en faible proportion. La vue en coupe de oxAlT1
montre une fine couche claire qui surmonte la zone d’interdiffusion, délimitant l’interface revêtement-
substrat.  Il s’agit d’une couche à forte concentration de platine, comme le démontrent le contraste
important avec les couches voisines et l’existence de phases platine-aluminium et platine-titane en
quantités notables. La persistance d’une couche composée de platine et d’alliages Pt-Al et Pt-Ti  à
l’interface revêtement-substrat, alors que le platine tend à diffuser très rapidement dans l’aluminium,
semble peu probable a priori. Nous verrons plus loin une explication de cette répartition contre-
intuitive des éléments dans le système. Notons que le signal du platine dans le profil SIMS ne montre
pas cette couche riche à l’interface. Cependant, le comportement de ce profil, très semblable à celui
des éléments mineurs de l’alliage, laisse supposer une interférence avec un ion complexe issu de ces
éléments, et ne peut donc pas être pris en compte. Des calibrages plus fins ont été effectués pour palier
ce défaut dans les mesures suivantes.
Le profil SIMS de l’échantillon oxAlT3 indique que le revêtement résiduel est essentiellement
composé d’aluminium, dans lequel les éléments de l’alliage ont diffusé, ainsi que l’attestent les profils
Ti, CsTi et Zr. La diffusion du titane dans la couche d’aluminium est sans doute elle aussi à l’origine
de composés titane-aluminium identifiés. Cependant, la plus grande partie du titane ayant diffusé se
retrouve en surface, ce que confirment les oxydes de titane identifiés, en plus des oxydes d’aluminium.
Enfin, parmi les nombreuses alumines identifiées, les trois principales phases sont les alumine
métastables g, d et c, avec un signal net et intense dans les deux diagrammes.
La diffusion des espèces du substrat à travers les couches d’aluminium et de platine et leur
ségrégation en surface montrent clairement que le rôle de barrière de diffusion attendu de ces
revêtements n’est pas suffisant. En effet, si la comparaison des profils de l’oxygène de l’échantillon
oxAlT3 avec l’échantillon oxAlT4 ou l’échantillon nu oxydé à 600°C, indique une protection certaine
contre sa diffusion dans le substrat, les cinétiques d’oxydation obtenues ne présentent pas
d’amélioration notable par rapport au substrat nu. L’origine de ces cinétiques d’oxydation élevées peut
être imputée à l’oxydation en surface du titane migrant depuis le substrat. D’une part, celui-ci
contribue à la prise de masse de l’échantillon en produisant un surplus d’oxyde par apport de matière
en surface, d’autre part l’oxygène diffuse plus rapidement à travers les oxydes de titane à ces
températures qu’à travers les alumines. La diffusion d’oxygène vers le revêtement, quoi que restreinte,
reste donc supérieure à celle attendue d’une couche d’alumine seule. Les raisons de cette forte
diffusion  restent assez mal identifiées. L’absence d’un tel phénomène dans les échantillons issus de
l’emploi du DMEAA peut mener à quelques pistes. En premier lieu, lors de la phase d’élaboration, le
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dépôt d’aluminium à partir de TIBA nécessite deux heures de chauffage à 350°C, alors que le dépôt à
partir de DMEAA ne demande que 60 minutes à 200°C. Les phénomènes de diffusion s’amorçant, mis
en évidence par les diagrammes de diffraction RX des échantillons avant oxydation sont peut-être à
l’origine des diffusions durant les tests d’oxydation. Cette diffusion importante durant l’élaboration est
visible, notamment à travers la présence dans les diagramme DRX avant oxydation de PtAl2 et Pt8Al21,
AlPt3 dans une moindre mesure pour les composés Pt-Al ; de Al3Ti, Al5Ti2 et Al11Ti5 pour les
composés Ti-Al. Le nombre de joints de grains par unité de volume peut aussi être une source de
différence de vitesses de diffusion. Mais une comparaison des tailles de grains déterminées par la
formule de Scherrer ne montre pas de différence significative, avec une moyenne de 260 nm pour les
dépôts à base de TIBA, contre 270 nm en moyenne pour les dépôts séquentiels à partir de DMEAA et
210 pour les dépôts simultanés. La détermination des origines de cette diffusion ne semble donc pas
pouvoir être établie dans l’état actuel des caractérisations menées.
Les performances de ces revêtements à base de TIBA semblent en tout cas très limitées. La
diffusion d’éléments de l’alliage à travers la couche d’aluminium semble être une des pistes les plus
probables pour expliquer cette faible efficacité. C’est pourquoi les revêtements employant le DMEAA
en tant que précurseur d’aluminium ont été élaborés.
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2) Échantillons Élaborés à Partir de DMEAA
a) Revêtements d?Aluminium Pur
Afin de comparer les deux types de revêtements contenant du platine (séquentiel et co-dépôt)
et d’évaluer les éventuels effets du platine sur l’oxydation isotherme, deux échantillons revêtus
d’aluminium pur ont été oxydés dans les conditions identiques. Ceux-ci ont été élaborés dans des
conditions identiques à l’échantillon AlD1 du chapitre III. Le tableau XXIII donne leurs kp calculés à
partir des courbes de prise de masse. Les cinétiques d’oxydation des deux échantillons sont
concordantes, dans la marge des fluctuations expérimentales ordinaires, et assez inférieures à celles
des échantillons réalisés à base de TIBA. En effet, alors que les kp de ces derniers restaient dans un
intervalle de valeur au mieux trois fois plus faible, la cinétique d’oxydation des échantillons oxAlD1 et
2 est un ordre de grandeur en dessous du kp de l’alliage Ti6242 nu.
  Tableau XXIII. Constantes cinétiques d’oxydation




La figure 79 montre le diagramme de diffraction RX de oxAlD1. Les principales phases
identifiables sont l’aluminium, le titane, aluminium-titane et g-Al2O3. Outre les principales phases
identifiées et rapportées sur la figure 79, l’analyse de ce diffractogramme RX montre l’apparition de
nombreuses alumines métastables de moindre importance, comme précédemment. Dans un souci de
clarté, seule l’alumine g a été notée sur la figure 79. En revanche, les signaux des oxydes de titane sont
nettement plus faibles et moins variés. Il met aussi en évidence le composé Al9,83Zr0,17 qui jusqu’ici
n’avait pas pu être observé, probablement à cause de la complexité des diagrammes obtenus.
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Figure 79. diffractogramme RX de l’échantillon oxAlD1.
La morphologie de surface de l’échantillon oxAlD1, visible sur la figure 80, reste conforme à
la morphologie originelle (voir IV-2-a, figures 53 et 54), avec une couche d’alumine recouvrant les
cristaux cubiques d’aluminium.
Figure 80. Vue de la surface de l’échantillon oxAlD2.
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g-Al2O3; JCPDS N° 100425
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Figure 81. Diagramme EDX de l’échantillon oxAlD1.
Le diagramme EDX de la figure 81 montre le signal du titane, assez faible et attribué en
majorité au substrat. Le diagramme EDX de l’échantillon oxAlD2 est similaire. La diffusion de titane
dans la couche ne semble donc pas  aussi importante que dans les échantillons oxAlT1 à 4. Cependant,
en l’absence de profils SIMS, dont la résolution spatiale permettrait  de discerner précisément la
contribution du substrat dans les diverses caractérisations dont nous disposons, on ne peut avancer de
certitude. Les performances supérieures de ces dépôts d’aluminium en terme de protection contre
l’oxydation sur leurs prédécesseurs sont patentes dans les conditions des tests (Air synthétique, 100 h à
600°C).
b) Revêtements séquentiels
Parmi les tests d’oxydation réalisés sur les échantillons de type séquentiel élaborés à partir de
DMEAA, seuls deux spécimens seront étudiés ici. En effet, suite à une erreur dans les substrats fournis
par Turboméca, un certain nombre d’échantillons ont été élaborés sur substrat Ti48Al2Nb2Cr. Cet
alliage ne s’oxydant que très peu à 600°C, les tests d’oxydation réalisés ne sont pas exploitables. Les
kp des deux échantillons étudiés sont donnés au tableau XXIV. OxAlD3 et oxAlD4 ont été élaborés
dans des conditions identiques aux échantillons AlD3 et AlD4 du III-3-b respectivement.
      Tableau XXIV. Constantes cinétiques d’oxydation des
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  Figure 82. a)Surface de l’échantillon oxAlD3 ;        b) Surface de l’échantillon oxAlD4.
Les figures 82-a et 82-b montrent les surfaces des échantillons oxAlD3 et 4 après oxydation.
Alors que la première montre une surface composée de gros cristaux d’aluminium de morphologie
semblable à ceux de l’échantillon AlD2, recouverte « d’écailles » et parsemée d’efflorescences
d’oxydes. Le détail de cette micrographie montre bien le caractère couvrant des écailles et le caractère
isolé des efflorescences d’oxyde. La figure 82-b ne montre que des cristaux imbriqués formant une
surface relativement lisse.
Figure 83. a) Coupe transverse de l’échantillon oxAlD3 ;  b) Coupe transverse de l’échantillon oxAlD4.
Les figures 83-a et 83-b illustrent les coupes transverses de ces deux échantillons. Les
revêtements présentent un aspect cristallins, denses, avec des inclusions de grains plus clairs. On
notera que la couche d’alumine visible sur la figure 83-a ne l’est pas figure 83-b. Les problèmes
rencontrés lors de la réalisation des montages en coupe et leurs conséquences potentielles sur les
couches superficielles des échantillons ont déjà été évoqués. Les figures 84-a et 84-b présentent les
mêmes coupes vues en mode rétrodiffusé.
10 µm 10 µm
5 µm 5 µm1 µm
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        Figure 84. a) oxAlD3, coupe en mode rétrodiffusé ;   b) oxAlD4, coupe en mode rétrodiffusé.
 On peut constater sur celles-ci l’existence d’une couche d’interdiffusion entre le revêtement et
l’alliage du substrat. L’épaisseur moyenne du revêtement de l’échantillon oxAlD3 est d’environ 11
µm et celle de la zone d’interdiffusion de 12 µm. L’échantillon oxAlD4 montre une épaisseur de
revêtement d’environ 8 µm et une zone d’interdiffusion de 12 µm. Les échantillons oxAlD3 et
oxAlD4 ont été réalisés dans les conditions AlD3 et AlD4 respectivement. Ces conditions ont été
décrites au chapitre III. La figure 84-a met en évidence cette zone, et la présence de nodules clairs à
l’interface revêtement-zone d’interdiffusion. Les clichés MET des figures 85-a et 85-b montrent
respectivement la morphologie des efflorescences d’oxydes de oxAlD3 et les nodules présents à
l’interface revêtement-zone d’interdiffusion. Des analyses EELS ont montré que les nodules se
composent essentiellement de platine et d’aluminium, en plus faibles proportions. La concentration de
platine décroît depuis le centre du nodule vers sa périphérie, jusqu’à devenir négligeable dans le
revêtement.
Figure 85. a) efflorescences d’oxyde en surface ;         b) Nodules riches en platine.
Les phases identifiées par diffraction RX dans les deux échantillons sont assez semblables.
Pour oxAlD3, on trouve principalement Al, PtAl2, g-Al2O3 et Al3Ti. On peut noter aussi la présence
avec un signal faible d’anatase, d-Al2O3 et c-Al2O3 pour les oxydes ; PtAl2, Al5Ti2 et Al21Pt6 pour les
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phases plus faiblement représentées les oxydes de titane ne sont pas visibles, mais en revanche de plus
nombreux composés intermétalliques Ti-Al tels Al2Ti et Al(1+x)Ti(1-x) sont identifiables.
Globalement, outre l’aluminium qui reste la composante principale du revêtement après
oxydation, on note dans les deux cas la présence de composés intermétalliques titane-aluminium, tels
que Al3Ti, Al2Ti, AlTi, de nombreuses alumines de transition, principalement g-Al2O3, des composés
platine-aluminium PtAl2 et Al21Pt6 entre autres. Les composés platine-titane sont  très minoritaires
dans oxAlD3 et n’ont pas pu être mis en évidence dans oxAlD4. Les profils SIMS de ces deux
échantillons, figures 86 et 87, sont cohérents avec les valeurs des épaisseurs des revêtements observées
au MEB. Dans ces profils, la fin de la zone d’interdiffusion semble se situer peu après l’intersection
des profils Al et CsAl. Dans les deux cas, les valeurs des profils CsAl et CsTi ont des valeurs
similaires. Cette interface zone d’interdiffusion/alliage prend place pour une valeur du profil CsAl
légèrement supérieure à celle du profil Al, mais encore différente de celle du Ti6242 intact.
Figure 86. Profil SIMS de l’échantillon oxAlD3.
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Figure 87. Profil SIMS de l’échantillon oxAlD4.
Sur les courbes obtenues à l’aide des thermobalances, on observe la même prise de masse
initiale conséquente que pour les échantillons élaborés à partir de TIBA ou pour les revêtements
d’aluminium seul. On peut constater que les kp des échantillons élaborés ici sont proches de ceux des
échantillons d’aluminium pur, et assez reproductibles. La présence de la sous-couche de platine ne
paraît pas influer sur la cinétique d’oxydation lors des oxydations isothermes.
La morphologie et le comportement à l’oxydation de certains échantillons peuvent nous aider
à mieux comprendre la morphologie de l’échantillon. Par exemple la figure 88 montre la surface d’un
revêtement oxydé sur substrat Ti48Al2Nb2Cr. Cet échantillon a été élaboré dans les conditions AlD2,
sa morphologie initiale est composée de gros cristaux d’aluminium jointifs, comme le montrent les
micrographies d’AlD2 et comme le suggère la figure 88. On constate qu’après oxydation, la surface de
cet échantillon présente les mêmes écailles à la surface de cristaux l’aluminium après oxydation que
l’échantillon oxAlD3. Les exemples d’oxydes se présentant sous forme d’efflorescences sont visibles
sur les dépôts à base de TIBA oxydés, décrits au paragraphe IV-1. La possibilité que les efflorescences
observées à la surface de oxAlD3 (figure 82-a) soient constituées d’oxydes de titane et les écailles
d’alumine n’a pas pu être confirmée par les pointés EDX. On notera que l’alumine, bien visible en
surface sur les clichés en mode secondaire, apparaît en clair sur les clichés en mode rétrodiffusé.
La morphologie de l’échantillon oxAlD4 est plus originale, et il est difficile de savoir a priori
s’il s’agit d’une couche dense d’alumine cristallisée ou de la surface cristalline d’aluminium
recouverte d’une couche très fine d’oxyde. Ici aussi, la comparaison avec la figure 88 montre des
temps d'érosion (s)
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analogies de microstructure qui peuvent faire penser à une morphologie similaire mais à un stade de
croissance plus avancé dans le cas de oxAlD4.
Figure 88. Vue d’un échantillon oxydé (substrat Ti48Al2Nb2Cr).
Une analyse au MEB-FEG de l’échantillon pourrait apporter des éléments intéressants pour
cette détermination. La présence d’une couche d’alumine dense en surface pourrait expliquer la
cinétique d’oxydation légèrement plus faible de cet échantillon.
On notera pour les deux échantillons la présence majoritaire de g-Al2O3 parmi les alumines de
transition. La faible présence dans le diffractogramme RX de l’échantillon oxAlD4 d’oxydes de titane,
comparé à l’échantillon oxAlD3 laisse aussi supposer une meilleure couverture par l’alumine. En
effet, la diffraction RX de oxAlD3 montre la présence de TiO2 sous forme d’anatase et d’autres oxydes
de titane, alors  que l’échantillon oxAlD4 ne révèle pas de signal d’oxyde de titane significatif.
La coupe de oxAlD3 en mode rétrodiffusé montre entre le revêtement et la zone
d’interdiffusion, la présence de nodules clairs bien visibles sur la figure 85-b. L’analyse EELS a mis
en évidence une forte concentration de platine à l’intérieur de ceux-ci. De même que dans l’échantillon
oxAlT1, la présence de zone à fortes concentrations de platine dans le système paraît étrange, sachant
la forte vitesse de diffusion du platine dans l’aluminium. Cette répartition du platine s’explique par la
diffusion importante de l’aluminium dans le substrat, donnant naissance à la zone d’interdiffusion.
L’aluminium du revêtement est consommé en surface pour donner naissance à la couche d’alumine,
mais aussi à l’interface revêtement/alliage pour former des composés intermétalliques Ti-Al. Le
platine, élément lourd et volumineux,  diffuse moins vite dans le titane que l’aluminium, et se
concentre à l’interface revêtement/alliage alors que l’aluminium y diffuse. Ce phénomène de
« filtration » du platine à l’interface explique la fine couche claire visible sur la micrographie de
oxAlT4 du paragraphe IV-1, et les nodules clairs de la micrographie de oxAlD3. On retrouvera ce
phénomène pour les échantillons de dépôts simultanés aluminium-platine oxydés. L’absence de tels
nodules sur les micrographies de l’échantillon oxAlD4 pose problème. Peut-être la quantité de platine
déposée était-elle inférieure à celle des autres échantillons, ou la répartition du platine est-elle
différente. Ce dernier point n’a pas pu être confirmé par les analyses EELS.
5 µm
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Le profil SIMS de l’échantillon oxAlD3, contrairement au profil de l’échantillon oxAlT3, ne
montre pas de diffusion importante du titane à travers le revêtement. De même le zirconium ne semble
pas avoir diffusé dans l’aluminium. La concentration en oxygène diminue après l’interface de façon
similaire à l’aluminium. La présence d’oxygène en proportion non négligeable pourrait mettre en
évidence la présence d’alumine au sein du revêtement. Les cristaux clairs visibles sur la figure 84
pourraient alors s’avérer être des cristaux d’alumine enclavés dans l’aluminium.
Le profil SIMS de l’échantillon oxAlD4 présente des dissemblances intéressantes avec
l’échantillon précédent. D’abord un profil CsAl nettement plus élevé qui, allié à un profil CsO bas
tend à mettre en évidence une oxydation moindre du revêtement dans l’épaisseur. Par ailleurs les
profils Al et CsO présentent tous deux une augmentation rapide en surface. Sachant que le profil
élémentaire Al est dans une certaine mesure plus représentatif de l’état oxydé de l’aluminium, il
pourrait s’agir là d’une preuve de la présence d’une couche d’alumine en surface, mieux formée que
dans l’échantillon oxAlD3, sur le profil duquel une telle augmentation est indécelable. Les profils Ti,
CsTi, Zr et CsSn montrent un comportement inhabituel près de la surface. Leur concentration, très
faible dans le revêtement, croît rapidement depuis la surface pour décroître immédiatement et suivre
un profil similaire à l’échantillon  oxAlD3. Le profil CsPt quant à lui, montre un comportement
similaire à CsO et Al vers la surface, reste constant à travers l’épaisseur du revêtement, puis décroît à
partir de l’interface. Cette répartition des éléments laisse à penser que l’alumine probablement formée
en surface empêche la diffusion des éléments d’alliage en surface qui s’accumulent derrière cette
« barrière », mais laisse le platine atteindre la surface. Les raisons de ce comportement ne peuvent être
clairement déterminées dans l’état actuel des caractérisations. On peut estimer que la morphologie du
revêtement et/ou la proportion de platine sont à la source de cette structure. On doit aussi tenir compte
de la rugosité des revêtements relativement importante, qui peut provoquer des phénomènes parasites
lors de l’analyse SIMS, trouvant leur origine dans l’abrasion « en cheminée de fée » lors de la mesure.
Ce phénomène a déjà été mentionné plus haut au sujet des profils des éléments d’alliage. Les
problèmes de reproductibilités rencontrés, principalement au niveau des lots de DMEAA, sont ici mis
en évidence. Deux microstructures en apparence identiques, des couches d’épaisseur comparables,
mènent à des résultats très différents en termes de morphologie après oxydation. L’échantillon élaboré
à partir du lot de DMEAA non dégradé a montré un comportement des plus intéressants, avec
l’apparition d’une couche d’alumine superficielle plus nette et exempte de morphologies
vermiculaires, et une apparition des oxydes de titane moindre. La création d’une couche-barrière à la
base des revêtements d’aluminium-platine élaborés est possible et les performances obtenues s’avèrent
intéressantes.
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c) Revêtements co-déposés
Après avoir examiné la résistance à l’oxydation conférée par les dépôts séquentiels à l’alliage
Ti6242, examinons les performances des dépôts simultanés d’aluminium et platine. Le tableau XXV
expose les kp des échantillons testés, et les conditions de leurs élaborations. Les échantillons oxAlPt1
et oxAlPt2 ont été élaborés avec le lot de DMEAA dégradé, et oxAlPt1 n’est cité que pour examen de
la microstructure, ayant été de surcroît élaboré sur un des substrats Ti48Al2Nb2Cr. Son kp n’est donc
pas exploitable.
Tableau XXV. Conditions d’élaboration des échantillons oxAlPt1 à oxAlPt4.





On a vu au chapitre III que les dépôts simultanés d’aluminium et platine ont été effectués à 10
torr (AlPt2, AlPt3 et AlPt5) et 70 torr (AlPt1 et AlPt4), sans modification notable de la microstructure
des dépôts obtenus. Cependant, l’oxydation de ces deux types de dépôt nous a paru utile, pour
permettre de déceler une éventuelle différence dans les propriétés d’usage indépendante des
caractérisations effectuées. Les problèmes rencontrés lors de la première série élaborée n’ont pas
permis de suivre cet objectif, l’échantillon oxAlPt1 s’avérant inexploitable. Cependant, les
morphologies des couches d’alumines formées en surface semblent proches et les phases identifiées
par diffraction RX sont pour l’essentiel concordantes. Les micrographies présentées sur les figures 89-
a et 89-b montrent des cristaux d’alumine développés sur les surfaces des échantillons oxAlPt1 et
oxAlPt2 respectivement. La taille des cristaux est nettement plus importante dans le cas oxAlPt1.
Figure 89. a) Vue de surface de oxAlPt1 ;   b) Vue de surface de oxAlPt2.
5 µm5 µm
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La figure 90-a présente le détail de l’interface revêtement-couche d’interdiffusion de
l’échantillon oxAlPt1 vue au MEB-FEG. Les nodules riches en platine sont ici aussi nettement formés,
et la figure 90-b montre ces même nodules vus au MET.
Figure 90. vue de l’interface revêtement–zone d’interdiffusion.
a) Vue au MEB-FEG en mode rétrodiffusé ;       b) Vue au MET.
La figure 91 montre une coupe transverse de oxAlPt1 vue en mode rétrodiffusé au MEB-FEG,
où l’on note l’épaisseur importante du revêtement et de la couche d’interdiffusion. La forte épaisseur
est due à l’emploi du lot de DMEAA dégradé accompagné de la forte vitesse de croissance dont il a
été question au chapitre III. On note aussi l’existence d’une forte  couche d’interdiffusion .
Figure 91. Vue en mode rétrodiffusé de l’échantillon oxAlPt1.
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L’épaisseur de la couche d’interdiffusion quant à elle, s’explique par l’emploi d’un substrat à
forte teneur initiale en aluminium, nettement plus apte à former les phases titane-aluminium riches en
aluminium que l’alliage Ti6242. La figure 92 montre la surface de l’échantillon oxAlPt2 examinée en
mode rétrodiffusé, et met en évidence l’existence de nodules riches en platine dans le revêtement. Les
mesures EELS effectuées ont montré que, comme pour les dépôts séquentiels, la concentration en
platine décroît vers la périphérie des nodules. Le profil SIMS de l’échantillon oxAlPt2, présenté par la
figure 93, montre bien l’importance du platine à l’interface revêtement-zone d’interdiffusion. La
présence de phases à forte concentration de platine détectées par DRX, ne peut que confirmer cette
répartition des éléments dans le système. En effet, l’examen du diffractogramme  confirme la présence
de PtAl2, AlPt3, Al21Pt6 entre autres.
Figure 93. Profil SIMS de l’échantillon oxAlPt2.
Les échantillons oxAlPt3 et oxAlPt4 ont été réalisés dans les même conditions de pression et
température que les échantillons oxAlPt1 et oxAlPt2 respectivement. Cependant, le lot de DMEAA
utilisé pour leur élaboration n’était pas dégradé. La figure 94 montre les morphologies de surface des
échantillons oxALPt3 et oxAlPt4.
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Figure 94. a) Vue de la surface de oxAlPt3 ;     b) Vue de la surface de oxAlPt4.
La figure 95 présente une coupe transverse de l’échantillon oxAlPt3. On y distingue le co-
dépôt surmontant le substrat de Ti6242, et intercalé entre les deux, une couche discontinue plus claire.
L’épaisseur du co-dépôt est d’environ 6 µm.
Figure 95. Coupe transverse de l’échantillon oxAlPt3.
Les phases identifiées par diffraction RX dans ces deux échantillons sont proches. Parmi les
phases communes, on peut noter principalement Pt, Al, Al3Ti et g-Al2O3, et dans une moindre mesure
Ti, c-Al2O3, d-Al2O3, Pt3Ti et Al11Ti5. L’échantillon oxAlPt3 présente cependant quelques phases non
identifiées dans oxAlPt4, essentiellement des oxydes de titane tels que TiO2 anatase. On observe aussi
des phases dans oxAlPt4 qui n’ont pas été mises en évidence dans oxAlPt3: e-Al2O3, PtAl2, Al21Pt6,
AlPt3, Al5Ti2 et Al5Ti3. Les mesures EDX effectuées sur ces échantillons montrent en moyenne un
rapport massique Pt/(Pt+Al) de 0,21 pour oxAlPt3 et 0,26 pour oxAlPt4.
2,5µm 2,5µm
2 µm
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Figure 96. Profils SIMS de l’échantillon oxAlPt3.
Figure 97. Profils SIMS de l’échantillon oxAlPt4.
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Les valeurs de kp des échantillons oxAlPt2 et oxAlPt4 nous permettent de vérifier qu’il n’y a
pas de différence notable entre les performances des dépôts obtenus à partir des deux lots distincts. Par
ailleurs les kp des deux échantillons oxAlPt3 et oxAlPt4 sont proches, et les phases identifiées par
diffraction RX similaires. La morphologie des oxydes développés en surface est nettement plus
désordonnée et semble moins couvrante que celle des deux premiers échantillons, sans qu’il y ait
d’écart significatif des kp pour autant. On note l’aspect très spongieux des oxydes à la surface de
oxAlPt3, différents de ceux développés à la surface de oxAlPt4. Les profils SIMS de ces deux
échantillons, illustrés par les figures 96 et 97, diffèrent aux premiers instants de l’analyse. Alors que
les profils élémentaires de oxAlPt4 ne montrent pas de différence dans leurs tendances durant les 100
premières secondes, les profils de l’échantillon oxAlPt3 montrent une concentration accrue de titane et
zirconium. De même on peut noter le comportement des profils CsAl et CsO. Par ailleurs, le
diagramme de diffraction RX de oxAlPt3 révèle la présence d’oxyde de titane (anatase). Cette
présence de titane ayant diffusé à travers le revêtement peut expliquer la présence d’oxydes
efflorescents en surface de cet échantillon. En effet, si la surface de oxAlPt4 montre une morphologie
elle aussi désordonnée, il s’agit plus probablement d’alumines métastables que d’oxydes de titane.
D’autant plus que la diffraction RX n’a pas mis en évidence de présence d’oxyde de titane, et les
profils SIMS ne montrent pas de diffusion du titane dans la couche d’oxyde.
L’origine de la différence de morphologie de surface entre les échantillons oxAlPt1, 2 et
oxAlPt3, 4 ne trouve pas son explication dans les caractérisations effectuées sur les échantillons
oxydés. Peut-être une différence d’état de surface ou de contraintes résiduelles en surface est-elle à
l’origine de l’apparition des ces oxydes métastables à la morphologie différente de celles observées à
la surface de oxAlPt1 et oxAlPt2. Cependant les propriétés de protection contre l’oxydation sont
conservées, comme on le voit à travers les valeurs de kp comparables.
Enfin, la composition du substrat en termes de concentration de platine n’a pas montré
d’influence notable sur le kp. Le nombre restreint d’échantillons, associé aux difficultés
expérimentales rencontrées ne permet pas de statuer sur une éventuelle influence sur la morphologie.
On note que la concentration de platine diffère entre les échantillons oxAlPt3 (21%) et oxAlPt4 (26%).
tant donné que le rapport des fractions molaires de précurseur dans le réacteur suit la même tendance
pour des raisons de limitations techniques (voir III-3-c), une plus faible concentration de platine dans
l’échantillon oxAlPt3 n’est pas surprenante. La variation de cette concentration n’est cependant pas
proportionnelle aux variations dans le mélange réactionnel, et l’on retrouve ici les questions de
mécanismes de surface laissées en suspens au chapitre consacré à l’élaboration. Enfin, la présence de
nodules riches en platine similaires à ceux observés dans les échantillons séquentiels oxydés démontre
un comportement identique en  termes de diffusion à l’interface revêtement-alliage durant l’oxydation
isotherme pour les deux types d’architectures initiales.
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d) Essais Préliminaires d?Oxydation Cyclique
Les essais d’oxydation isotherme constituent un moyen d’investigation relativement simple
pour le criblage des échantillons destinés à la protection contre l’oxydation. Néanmoins, comparés aux
résultats d’oxydation isotherme, les essais d’oxydation cyclique présentent l’avantage de soumettre
l’échantillon à des conditions proches de celles subies en service. Il s’agit d’essais nécessitant, afin
d’être représentatifs, des dispositifs expérimentaux dédiés. Il n’existe pas actuellement dans le
commerce de dispositif de cyclage thermique avec mesure de prise de masse qui reproduise les rampes
de température correspondant aux conditions extrêmes du fonctionnement des parties de turbine. Un
tel banc d’essais en cyclage rapide a été construit au CIRIMAT durant l’année 2004 et achevé au
printemps 2005. Si cette mise à disposition tardive n’a pas permis d’explorer de manière systématique
les performances de nos matériaux dans les conditions d’oxydation cyclique, eux échantillons revêtus
de dépôts d’aluminium et de platine co-dépôsés ont pu être testés. De plus, les caractérisations n’ont
été que partielles. Notamment la détermination des phases après oxydation n’a pas été possible en
raison d’une panne du diffractomètre utilisé. Malgré tout, nous présentons dans cette partie les
résultats obtenus. Il est néanmoins à rappeler que ces résultats sont partiels et très incomplets. S’ils
permettent d’ébaucher des tendances, ils sont largement insuffisants pour tirer des conclusions
définitives.
Figure 98. Courbes de prise de masse de échantillons Ti6242, Cycl1 et Cycl2
en oxydation cyclique.
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Deux essais d’oxydation cyclique ont été réalisés sur deux demi substrats Ti6242 recouverts
d’un revêtement d’aluminium et de platine co-déposés dans les conditions AlPt4 décrites au chapitre
III. Un échantillon, noté Cycl1, a été oxydé sur la thermobalance TM05, conçue et réalisée au
CIRIMAT [81, 82], permettant une vitesse de montée (et de descente) en température de 50°C par
seconde. Les cycles se composent de paliers de 1h à 600°C. Le second, noté Cycl2, a été oxydé sur
une thermobalance TAG 24 déjà employée pour les oxydations isothermes, avec rampe de température
bien plus lente de 1°C par seconde.
La figure 98  regroupe les résultats de prise de masse par unité de surface en fonction du temps
pour les échantillons Cycl1, Cycl2. Les résultats de l’oxydation du Ti6242 nu dans les même
conditions que Cycl1 y sont également reportés. Les cycles de prise de masse sont matérialisés par un
palier de prise de masse délimité par deux décrochements dus à la variation de la poussée
d’Archimède avec la température. Un traitement informatique des données obtenues pour Cycl2 a
permis d’éliminer ces décrochements, et de ne conserver que les paliers à 600°C. On observe une prise
de masse parabolique de Cycl1 de l’ordre de 0,35 mg.cm-2 après 30 h de cyclage sous air. Par
comparaison, l’échantillon de Ti6242 nu suit un comportement non parabolique et culmine à une
valeur proche de 0,64 mg.cm-2 en fin d’expérience.  L’échantillon Cycl2 présente une prise de masse
bien moindre, d’environ 0,33 mg.cm-2 après 23h de cyclage sous air synthétique (80% N2, 20% O2).
La prise de masse durant les 16 premières heures ne semble pas parabolique. Durant les dernières
heures de l’essai, une prise de masse important a été observée. Pour des raisons de disponibilité de
matériel, seul l’échantillon Cycl1 a été exploité.
      Figure 99. a)Surface de l’échantillon Cycl1 ;             b)Surface de l’échantillon Cycl2.
Les figures 99-a et 99-b présentent des micrographies MEB de la surface des échantillons
Cycl1 et Cycl2, respectivement. Dans les deux clichés, nous observons le développement de
cristallites submicroniques correspondant aux oxydes formés en surface. Quoique comparables, les
deux morphologies présentent une différence dans la forme des cristallites : aciculaire pour Cycl1 et
plutôt vermiculaire pour Cycl2.
2 µm 2 µm
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Figure 100. Vue MEB en mode rétrodiffusé de l’échantillon Cycl1.
La figure 100 présente une micrographie MEB en mode rétrodiffusé de la coupe transverse de
l’échantillon Cycl1. L’épaisseur de la couche, environ 1,5 µm, est comparable aux 2 µm observés sur
le revêtement AlPt4. La zone sombre séparant le substrat du revêtement est due à la rupture de
l’interface revêtement-substrat lors de la préparation de la coupe transverse. Le fait le plus
remarquable de cette micrographie est la présence de nombreux grains à forte concentration de platine
dispersés dans le revêtement, et non pas à l’interface.
Figure 101. Détail du revêtement de l’échantillon Cycl1.
La figure 101 présente un détail de l’échantillon Cycl1 observé au MET où l’on peut voir le
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Figure 102. Coupe transverse de Cycl1 observée au MET, avec indication des  pointés EELS.
La figure 102 présente une micrographie MET de Cycl1. On observe là aussi les grains à forte
concentration de platine. Mais cette micrographie dénote surtout une structure en « feuillets » située à
la base de la couche à l’interface revêtement-substrat. Des analyses EELS ont été réalisées en
différents points du revêtement. Ces points sont représentés sur la figure 102 et numérotés de 1 à 5. La
position de ces pointés par rapport à l’interface est reportée au tableau XXVI. Les pointés EELS sont
présentés à la fin du paragraphe. Les pics de zirconium et molybdène, éléments de l’alliage Ti6242,
sont visibles dans le pointé 1. Dans les pointés suivants, le zirconium est encore un peu visible mais
très faible, et le molybdène n’apparaît pas. Le titane est lui aussi très présent dans le pointé 1 et sa
présence diminue très vite dans les pointés suivants. Le platine n’apparaît pas dans les pointés 1, 2 et
3. Le pointé 4, effectué dans le revêtement en dehors des grains sombres, met en évidence la présence
de platine en quantités modérées. Le pointé 5, effectué sur un des grains sombres du revêtement
présente une forte présence de platine. La difficulté de discerner les pics du platine sur les diagrammes
EELS en raison de leur forme large et peu prononcée rend sa détection difficile aux faibles
concentrations et l’appréciation des variations délicate. Le pic d’aluminium du pointé 1 est très faible,
plus important dans les pointés 2 et 3, et fort dans les pointés 4 et 5. Ces deux derniers présentent une
forme du pic d’aluminium caractéristique de l’aluminium oxydé, indiquant la présence d’oxyde dans
la partie supérieure de la couche. Parallèlement, le pic d’oxygène très faible dans les trois premiers
pointés devient significatif dans les deux derniers.
       Tableau XXVI. Distance à l’interface des pointés EELS
       effectués sur l’échantillon Cycl1.
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La répartition du platine dans le revêtement par rapport aux observations faites sur les
échantillons oxydés de façon isotherme, suggère un comportement du système très différent en termes
de diffusion. Les figures 100 et 102 montrent bien qu’il n’y a pas eu de « filtrage » du platine en
nodules de forte concentration le long de l’interface revêtement/alliage, mais uniquement apparition de
grains dans l’épaisseur de la couche. Cela tend à prouver que la forte diffusion de l’aluminium à
travers cet interface, responsable du « filtrage » durant les essais d’oxydation isotherme, n’a pas eu
lieu. L’absence de couche d’interdiffusion observable au MEB confirme qu’aucune diffusion notable
de ce type n’est  apparue durant l’essai de cyclage.
Au contraire, l’examen des diagrammes EELS, illustré par la figure 103, montre une forte
concentration en titane dans le revêtement au niveau de l’interface revêtement-alliage et peu
d’aluminium, ainsi que la présence des éléments d’alliage Zr et Mo. On assisterait donc plutôt à la
diffusion des éléments du substrat vers le revêtement. Cette diffusion inhabituelle est très peu observée
sur les échantillons oxydés de façon isotherme. Les profils SIMS montrent une concentration de titane
dans le revêtement faible (excepté pour les échantillons élaborés à partir de TIBA, ce qui n’est pas le
cas ici). Ce comportement serait attribuable aux forts gradients de température subis par le système
lors de cet essai. La structure en « feuillets » observée à l’interface revêtement-alliage aurait alors elle
aussi pour origine ces gradients de température. L’absence d’oxygène en quantité significative dans les
diagrammes EELS exclu qu’il s’agisse d’une oxydation en feuillets. La comparaison avec la figure 5
du chapitre confirme ce point. Ces gradients de température seraient responsables d’une accumulation
de défauts (dislocations) à la surface de l’alliage, générant de fortes contraintes internes dans cette
région. L’accumulation et le relâchement de ces contraintes influent fortement sur les flux de diffusion
à travers l’interface. La succession de cycles accumultation-relâchement dans l’alliage durant
l’oxydation crée les feuillets observés.
La présence d’aluminium oxydé au sein du revêtement, mise en évidence par les diagrammes
EELS 4 et 5, indique que les couches d’alumine formées à la surface du revêtement ne constituent pas
une barrière à la diffusion d’oxygène. Des analyses DRX et SIMS devraient permettre de détecter la
présence d’oxydes de titane en surface. On pourrait alors déterminer si la diffusion d’oxygène est le
fait d’une morphologie discontinue des alumines développées en surface ou de la présence d’oxydes
de titane dans la couche d’oxydes.
Les courbes de prise de masse obtenues, illustrées par la figure 98, mettent en évidence une
cinétique d’oxydation plus lente de l’échantillon Cycl1 par rapport au Ti6242 nu. Cependant, en
l’absence d’un nombre suffisant d’échantillons pour établir une statistique et s’affranchir des erreurs
expérimentales, on ne peut pas conclure précisément sur les performances protectrices des
revêtements. L’échantillon Cycl2 ne semble pas présenter une cinétique beaucoup plus lente que le
Ti6242 nu. Le comportement de la prise de masse ne paraît pas parabolique, ce qui peu aussi dénoter
des phénomène d’oxydation complexes à étudier par la suite. Quoi qu’il en soit, il convient de
remarquer que a contrario de l’alliage nu, aucun écaillage des couches oxydées n’a pu être observé, et
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ce en dépit de la formation d’oxydes. Ce comportement est bien celui attendu de la part de revêtement
aluminium-platine, décrit dans les nombreuses études relatées au chapitre I. Le caractère adhérent des
couches oxydées est donc un point très positif, même s’il s’accompagne de phénomènes encore mal
compris au niveau de la diffusion et de l’oxydation, mais sans doute contrôlables.
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Figure 103, spectres EELS de l’échantillon Cycl1.
Spectres EELS, échantillon Cycl1, pointé 1.
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Spectres EELS, échantillon Cycl1, pointé 2.
eV
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Spectres EELS, échantillon Cycl1, pointé 3.
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Spectres EELS, échantillon Cycl1, pointé 4.
eV
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Spectres EELS, échantillon Cycl1, pointé 5.
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3) Conclusion
 D’une façon générale, parmi les revêtements testés en oxydation isotherme, ceux
élaborés à partir de TIBA ne semblent pas apporter d’amélioration, alors que ceux élaborés à
partir de DMEAA présentent un caractère protecteur contre l’oxydation. Cette disparité dans les
comportements peut avoir deux origines principales : les caractéristiques de la couche d’alumine
formée en surface qui joue un rôle de barrière à la diffusion d’oxygène dans les couches
inférieures, et/ou la performance du revêtement en tant que barrière à la diffusion du titane du
substrat vers la surface. En effet, le titane diffusant en surface s’oxyde et forme une couche
mixte Al2O3-TiO2 ne présentant pas d’effet de barrière satisfaisant. Un des paramètres majeurs
qui régissent ces deux comportements est la morphologie des revêtements déposés, en termes de
compacité, taille des grains ou rugosité de surface. La détermination exacte de l’origine de cette
différence n’est pas apparue lors des caractérisations effectuées. Des expériences dédiées et des
caractérisations supplémentaires sont nécessaires pour déterminer clairement le rôle de ces
phénomènes sur la performance relative des revêtements.
Les cinétiques d’oxydation des échantillons d’aluminium, aluminium-platine
séquentiels et aluminium-platine co-déposés sont comparables. Ce résultat est contraire aux
conclusions d’études précédentes, réalisées néanmoins sur des revêtements obtenus par la
méthode classique de pack cémentation [45, 54]. De plus, si ces travaux aboutissent à la
conclusion d’un effet bénéfique du platine sur la cinétique d’oxydation des alliages de titane
(IMI 834) recouverts d’aluminium et aluminiure de platine, ils ont mis en ?uvre des essais
d’oxydation cyclique. Il nous faut donc supposer que l’effet du platine sur l’oxydation des
alliages de titane n’apparaît que lors des cycles d’oxydation, et non pas en oxydation isotherme.
Les essais préliminaires d’oxydation cyclique effectués sur nos échantillons sont insuffisants
pour éclairer ce point.
D’autre part, on constate que tous les échantillons soumis aux tests d’oxydation
isotherme ont formé de nombreuses variétés alumines métastables mais pas d’alumine a. Ce
comportement est conforme à celui attendu pour des températures d’oxydation inférieures à
900°C. En effet, cette variété d’alumine n’apparaît que pour des températures bien supérieures
aux 600°C utilisés ici. Parmi les alumines métastables présentes dans nos échantillons, on peut
citer g-Al2O3, d-Al2O3, c-Al2O3 et e-Al2O3. On doit noter que les revêtements à obtenus partir de
TIBA n’ont apparemment pas développé d’alumines c, mais cette remarque ne permet guère
d’interprétation en termes de résistance à l’oxydation. Malgré cette relative constance des
phases d’alumine formées, les morphologies obtenues sont souvent différentes d’un type
d’échantillon à l’autre. Il faut rappeler que la plus grande efficacité de la protection par
l’alumine a évoquée plus haut par rapport aux alumines métastables réside entre autres dans sa
morphologie plus couvrante. Les alumines formées ont montré des efficacités non négligeables
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lorsque le système a permis l’apparition d’une couche continue, et parfois même lorsque les
couches supérieures des alumines de surface semblent très désordonnées, comme c’est le cas
pour l’échantillon oxAlPt3. Il convient cependant de noter que les morphologies d’alumine les
plus couvrantes ont été obtenues sur les surfaces d’aluminium présentant un aspect cristallin,
comme on peut le voir sur les échantillons oxAlD3 et oxAlD4.
Enfin, si la présence et la concentration de platine dans les teneurs explorées ne
semblent pas influer sur les cinétiques d’oxydation, l’architecture du revêtement, dépôt
séquentiel ou simultané, n’a pas montré de différence non plus. Les kp mesurés sur les deux
types de revêtements sont du même ordre de grandeur, et leur comportement en termes de
diffusion durant l’oxydation isotherme est identique, menant à la formation de nodules riches en
platine à l’interface revêtement-alliage.
Les tests d’oxydation cyclique effectués à titre préliminaire sur deux échantillons ont
montré un caractère protecteur de ceux-ci, faible mais présent. Les raisons de la disparité des kp
entre oxydation cyclique et isotherme restent à déterminer. Le résultat le plus encourageant de
ces tests est l’absence d’écaillage des échantillons, alors que l’alliage Ti6242 nu dans les mêmes
conditions a  montré un fort écaillage. Enfin, les échantillons, soumis à deux types de cyclages,
ont montré des comportements différents en termes de prise de masse. Ce point reste aussi à
développer.
Il convient cependant de prendre de nombreuses précautions quant à ces tests
d’oxydation. Si les méthodes de mesure sont validées et reconnues, le nombre restreint des
échantillons, les fluctuations constatées sur les morphologies des revêtements oxydés,
conséquence d’un procédé d’élaboration innovant, et qui reste à optimiser, ne permet pas de
tirer des conclusions définitives. Les problèmes de montage en coupe transverse pour
observation en microscopie électronique, et l’accumulation de charge rencontrée au SIMS
introduisent aussi des points d’incertitude. Enfin, si certains pics de faible amplitude n’ont pas
pu être interprétés sur les diffractogrammes obtenus, la diffraction RX a permis d’identifier les
principales alumines et de mettre en évidence la présence d’intermétalliques tel que PtAl2, ainsi
que la présence d’oxydes de titane parfois. Ce travail de thèse, essentiellement axé sur la mise
au point du procédé MOCVD, ne nous a pas permis d’effectuer un travail approfondi au niveau
des essais d’oxydation et de la caractérisation des revêtements sollicités. Une fois le protocole
d’élaboration mis au point, des revêtements obtenus dans différentes conditions pourront faire
l’objet d’essais d’oxydation systématiques et permettre de mieux évaluer les corrélations entre
les microstructures particulières et la résistance à l’oxydation-propriété d’usage. Une étude en
termes d’oxydation nécessiterait donc de plus nombreux échantillons et des caractérisations plus
poussées.





L’extension des conditions d’utilisation des alliages de titane à des températures relativement
sévères nécessite leur protection contre l’oxydation. Pour répondre à ce besoin, l’utilisation de
revêtements protecteurs paraît une solution incontournable. De nombreuses études ont été menées sur
divers systèmes de revêtements : céramiques, multicouches, métalliques, dont la plupart sont hérités
du savoir-faire déjà bien établi sur la protection des superalliages à base nickel. Si les systèmes
aluminium-platine sont utilisés depuis longtemps dans l’industrie aéronautique pour la protection de
ces superalliages, leur application à la protection des alliages de titane reste marginale. Cet intérêt
réduit pour des systèmes à l’efficacité largement démontrée par ailleurs est probablement lié aux
méthodes d’élaboration, peu compatibles avec la stabilité en température des alliages de titane.
L’objectif de la présente étude a été la démonstration de la faisabilité de systèmes à base d’aluminium
et de platine déposés par MOCVD, sur alliages de titane, et l’estimation de leurs performances en
termes de cinétique d’oxydation.
L’adaptation du procédé de revêtement des substrats Ti6242 fournis par Turboméca avec les
essais en oxydation a nécessité la conception et la réalisation d’un réacteur MOCVD expérimental. La
mise au point des conditions de son fonctionnement a été facilitée par la modélisation des écoulements
au sein de celui-ci. Les essais d’oxydation ont été menés au CIRIMAT en utilisant des techniques
éprouvées de détermination de la constante cinétique d’oxydation à partir des courbes de prise de
masse mesurées par des thermobalances adaptées.
Les revêtements ont été élaborés selon deux types d’architectures, la première constituée d’une
sous-couche de platine surmontée d’une couche d’aluminium, architecture dite « dépôt séquentiel ».
La seconde constituée du dépôt simultané des deux éléments, pour une architecture dite « co-dépôt ».
 La réalisation de ces deux architectures suppose d’abord la maîtrise du dépôt des deux métaux
seuls. Les dépôts de platine ont été réalisés à partir de triméthylméthylcyclopentadiénylplatine
(Me3(MeCp)Pt). Le mode de croissance autocatalytique de ces systèmes décrit dans la littérature a été
mis en évidence, pour des températures de l’ordre de 200°C. Ce mode de croissance n’est plus
prédominant à 300°C. Les raisons de ce comportement sont à rapprocher de celui du  NiCp2, dont la
vitesse de croissance en fonction de la température met en évidence une compétition désorption-
réaction. Une grande partie du précurseur adsorbé est désorbé trop rapidement pour réagir. Quel que
soit le régime de croissance, cependant, les couches formées sont continues, conformes à la surface du
substrat, et sans contamination de carbone.
Une fois les dépôts de platine maîtrisés, les dépôts d’aluminium ont été réalisés. Ils ont dans
un premier temps été réalisés à partir de triisobutylaluminium (TIBA) pour précurseur. Des essais de
dépôt préliminaires ont permis de compléter les résultats des modélisations hydrodynamiques et
d’arrêter les paramètres d’écoulement au sein du réacteur pour obtenir l’uniformité des dépôts
nécessaire aux essais d’oxydation. De nombreux problèmes de morphologie ont dû être résolus par la
suite. Les dépôts formés se présentaient sous la forme de whiskers, particulièrement en présence d’une
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sous-couche de platine. L’élimination des whiskers des couches d’aluminium seul a été obtenue en
ajustant les paramètres de dépôt. Une température de 350°C et une pression de 70 torr ont mené à des
dépôts d’aspect cristallins exempts de whiskers. Pour parvenir à déposer des couches à la morphologie
continue lors des dépôts séquentiels, nous avons dû recourir à l’utilisation de surfactif. Il s’agit ici
d’iode issu de l’adsorption dissociative de l’iodoéthane sur la surface de l’aluminium, et dont plusieurs
études attestent déjà de l’efficacité comme surfactif. Cependant, les essais de co-déposition de platine
et d’aluminium ayant mené à des couches contaminées en carbone. Cet inconvénient, associé à
l’absence d’amélioration notable de la cinétique d’oxydation des pièces ainsi revêtues, nous a conduit
à remplacer le TIBA par le diméthyléthylamine alane (DMEAA).
Les dépôts d’aluminium à partir de DMEAA obtenus lors d’une étude préliminaire sur
substrats de titane pur dans un réacteur à murs froids classique ont montré un comportement similaire
à celui décrit sur  aluminium monocristallin dans diverses publications. L’énergie d’activation
mesurée est de 0,3 eV, conformément aux études sur d’autres substrats métalliques. Les dépôts sur
substrat Ti6242 sont d’aspect cristallins et continus. Il en va de même pour les dépôts séquentiels,
appliqués sur une sous-couche de platine en présence de surfactif.
La seconde architecture de revêtements Al-Pt réalisée, co-déposition d’aluminium et de
platine, présente une morphologie caractéristique, relativement indépendante de la température et de la
pression de dépôt, et une faible contamination en carbone. Ces revêtements présentent une surface peu
rugueuse, constituée de petits grains jointifs. La diffraction RX a montré la présence de phases
aluminium-platine dans les couches formées, notamment PtAl2 dont les propriétés de barrière à la
diffusion ont été démontrées par plusieurs études dans les systèmes aluminium-platine appliqués aux
superalliages de nickel. Le taux de platine incorporé dans les couches ne correspond pas au taux de
précurseur présent dans le milieu réactionnel, ce qui met ici aussi en évidence l’existence de
mécanismes spécifiques.
Les essais d’oxydation menés sur les pièces ainsi revêtues ont permis de discerner les
revêtements fournissant une résistance à l’oxydation significative. Contrairement aux revêtements
élaborés à partir de TIBA, ceux élaborés en employant le DMEAA en tant que précurseur
d’aluminium ont montré des performances intéressantes, qu’il s’agisse de dépôts séquentiels ou de co-
dépôts. Il n’a pas été possible de discerner une efficacité supérieure pour l’une de ces deux
architectures. Le développement d’alumines protectrices semble être lié à l’aspect cristallin de la
surface des échantillons. En effet, les dépôts séquentiels à base de DMEAA présentent des surfaces
constituées de cristaux d’aluminium bien définis, recouvertes après oxydation d’alumines à
morphologie plane, entre autres. Les co-dépôts, avec leurs surfaces constituées de petits cristaux, ont
montré des morphologies d’alumines en petits grains proéminents, et parfois plus désordonnées en
apparence, mais toujours protectrices, ce qui indique l’existence d’une zone dense à leur base.
Les cinétiques d’oxydation cyclique obtenues semblent plus lentes pour les cyclages sévères,
elles paraissent moins satisfaisantes pour des cyclages mettant en jeu des rampes de température moins
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abruptes. Des phénomènes de diffusion complexes ont été observés, se traduisant par des
microstructures stratifiées, l’absence de couche d’interdiffusion revêtement-substrat et une distribution
du platine dans la totalité du revêtement, contrairement au filtrage observé sur les revêtements après
oxydation isotherme. Des études approfondies sont nécessaires pour confirmer ce comportement et
faire ressortir les mécanismes qui en sont responsables.  Cependant, les essais d’oxydation cyclique,
pour incomplets qu’ils soient, ont mis en évidence la principale qualité attendue des revêtements
aluminium-platine : l’absence d’écaillage des oxydes formés.
Les dépôts à partir de TIBA soulèvent plusieurs questions. En premier lieu les origines des
whiskers formés. L’aluminium est connu pour sa croissance de type Volmer-Weber, et les
morphologies rugueuses qui en découlent. L’apparition de whiskers est cependant peu décrite. Au
cours des expériences de cette étude, deux types de whiskers ont été rencontrés. D’une part les
whiskers épais, sans ramifications et présentant des coudes anguleux observés lors des premiers dépôts
d’aluminium seul. Ils sont semblables à ceux décrits par Zhuk* dans une étude de 1977. Leur
croissance serait due à la recombinaison d’atome d’aluminium à des produits de décomposition du
TIBA.  D’autre part les whiskers très fins et ramifiés, présents lors de la croissance d’aluminium sur
platine, constitués de  filaments au diamètre très faible (quelques dizaines de nanomètres). Ces
derniers sont-ils le résultat des mêmes mécanismes que les whiskers décrits par Zhuk, exacerbés par la
présence de platine, ou plutôt issus de la combinaison du mode de croissance de l’aluminium avec la
présence de platine ? Ce problème dépasse le cadre et les objectif de cette étude, mais met en évidence
des phénomènes surprenants et intéressants. D’autant plus que la réponse à ce problème peut aider à
déterminer d’autres points restant obscurs à ce jour. Ainsi le comportement du surfactif lors du dépôt.
Les études consacrées à l’utilisation de l’iodoéthane en tant que surfactif pour le dépôt de cuivre
postulent que les atomes d’iode adsorbés -produits par l’adsorption dissociative de l’iodoéthane-
diminuent les barrières énergétiques qui limitent la diffusion de l’aluminium à la surface du dépôt.
Notamment en abaissant la barrière d’Ehrlich-Schwoebel, responsable d’une diffusion limitée au
niveau des marche atomiques. Cependant, l’influence de ce facteur de diffusion de surface sur le
mécanisme de formation des whiskers décrite par Zhuk n’est pas évident. Une participation des
groupement –Et formés en surface par la dissociation de l’iodoéthane serait envisageable, puisque
l’adsorption compétitive élimine les produits de décomposition du TIBA, et supprime la croissance de
whiskers.
Les mécanismes entrant en jeu lors des co-dépôts aluminium-platine utilisant le TIBA posent
aussi nombre de questions. La contamination des dépôts par du carbone, notamment. Un abaissement
de la température de b-élimination de méthane peut-il en être à l’origine ? Si la présence de platine
facilite ce mécanisme de décomposition alternatif du TIBA, la température minimale à partir de
laquelle il intervient peut se trouver abaissée et amener la contamination en carbone dans les
* B.V. Zhuk, V.K. Khamylov, Effect of Adsorbed Ferrocene on the Morphology of Pyrolytic Al Films. Doklady
Academii Nauk 23 (1977) 5, 862-865
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conditions de dépôt employées. Par ailleurs, l’absence de whiskers et la morphologie particulière des
couches obtenues sont remarquables. Encore une fois, l’analogie avec les travaux de Zhuk laisse à
penser que l’adsorption des précurseurs en surface est responsable de cette morphologie. En effet, si
l’incorporation de 10% de FeCp2 au mélange réactionnel permet, selon Zhuk, d’éliminer les whiskers
par adsorption préférentielle du ligand cyclopentadiènyle, on peut s’attendre à ce que l’adsorption du
précurseur de platine par son ligand méthylcylopentadiènyle provoque les mêmes effets. Un étude plus
poussée de ces co-dépôts pourrait aider à déterminer une plage de conditions de dépôt où leur
contamination en carbone est plus faible, mais où leur morphologie spécifique demeure.
Les manipulations effectuées à l’aide de DMEAA ont elles aussi soulevé quelques points
intéressants. En premier lieu le phénomène de décomposition du DMEAA dans son réservoir de
stockage à température ambiante au cours du temps. Les produits de cette décomposition présentent
une très forte pression de vapeur saturante à température ambiante (environ 3 torr à 20°C), ainsi qu’un
point de fusion inférieur à –10°C. Cependant, leur nature ne nous est pas connue à ce jour. Ils
produisent des dépôts à croissance très rapide, présentant une surface constituée de gros cristaux
jointifs. Une étude chimique de ces produits pourrait expliquer ces caractéristiques, et notamment les
mécanismes responsables de l’apparition de cristaux aussi larges que jointifs en si peu de temps.
En ce qui concerne la morphologie caractéristique des co-dépôts nous pouvons constater que
l’absence de nodules de platine de dimension suffisante pour assurer les fonctions catalytiques ne
permet pas au régime autocatalytique d’apparaître lors des co-dépôts. De plus, la décomposition du
Me3(MeCp)Pt est liée à la présence de groupements hydroxyle de surface. Or ces groupements ne
peuvent pas se trouver sur la surface d’aluminium croissant à partir de DMEAA. Ceci explique le
faible taux d’incorporation de platine aux co-dépôts par rapport à la phase gazeuse. Les phénomènes
d’adsorption compétitive ont aussi une influence sur ce mécanisme, mais sont plus difficiles à
déterminer. La surface nécessaire à l’adsorption d’une molécule de Me3(MeCp)Pt est d’un ordre de
grandeur supérieure à celle nécessaire au DMEAA. L’encombrement de la surface par les diverses
espèces adsorbées (l’hydrogène, notamment) limite l’adsorption du précurseur de platine.
 Les raisons du caractère non protecteur des dépôts élaborés à partir de TIBA en dépit de
l’aspect dense des couches formées peut trouver son origine dans deux phénomènes distincts.
- Premièrement, les profils SIMS ont mis en avant l’existence d’une forte diffusion de
titane depuis le substrat vers la surface. Cette diffusion s’accompagne de la
formation d’oxydes de titane à la surface de l’alliage, parallèlement à l’apparition
d’alumines métastables. Or les oxydes de titane ne fournissent pas la protection
contre la diffusion d’oxygène attendue des couches d’oxydes développées,
expliquant ainsi les cinétiques d’oxydation peu différentes de l’alliage de titane nu.
Des mesures de tailles de grain par diffraction RX et l’observation au MET peuvent




- Deuxièmement, on a vu que si la morphologie des couches obtenues à partir de
TIBA et continue et dense, leur surface n’est pas cristalline, comme celle des
échantillons obtenus à partir de DMEAA. La croissance des alumines à la surface de
l’échantillon est dépendante de l’état de surface de celui-ci. La rugosité, les
contraintes emmagasinées, déterminent le type d’alumine métastable se développant
et leur morphologie. Les alumines développées sur les échantillons élaborés à partir
de TIBA ont un aspect poreux et discontinu. Il est probable que cette morphologie
discontinue soit responsable de la faible protection fournie par celles-ci.
Cette étude a montré la faisabilité de revêtements aluminium-platine, séquentiels et co-déposés
par MOCVD. Ces revêtements obtenues possèdent les caractéristiques nécessaires à assurer la
formation d’une couche d’alumine protectrice et leurs performances en oxydation isotherme ont pu
être estimées par des essais d’oxydation isotherme et cyclique. De nombreux points ont été mis en
lumière, comme l’interaction des dépôts d’aluminium avec les sous-couches de platine, ou l’efficacité
de l’iodoéthane en tant que surfactif.
Bien d’autres questions ont été soulevées et restent en suspens. La recherche de solutions à ces
problèmes peut s’orienter selon deux axes. L’un plus académique, pour suivre l’élucidation des
mécanismes de dépôt complexes. Il s’agirait de reproduire les dépôts et co-dépôts décrits ici dans un
réacteur à parois froides classique, sur des substrats minces de titane ou de silicium recouvert de titane
pour faciliter les coupes transverses. L’emploi d’un réacteur classique autoriserait une meilleure
maîtrise des conditions de dépôt et l’élaboration de plusieurs échantillons simultanément. L’utilisation
d’un spectromètre de masse en ligne permettrait de mieux comprendre les mécanismes entrant en jeu
lors des co-dépôts, et le contrôle des fractions molaires de mélange injecté dans le réacteur. Un
meilleur contrôle de la quantité d’iodoéthane injectée dans le réacteur, en utilisant une ligne
supplémentaire dotée d’un bulleur classique et d’un cryostat par exemple, permettrait d’étudier les
effets de ce composé sur la morphologie des couches formées. Enfin, l’étude du (des) produit(s)
formé(s) par le DMEAA lors de sa décomposition à température ambiante est un point important, tant
pour en limiter les conséquences que pour comprendre les mécanismes de croissance originaux
observés avec ce(s) composé(s). Le second axe, d’orientation plus technologique, suggère
l’élaboration d’autres échantillons pour les tests d’oxydation cyclique et leur caractérisation complète
pour comprendre les phénomènes induits par les gradients de températures subis. L’oxydation
cyclique de revêtements d’aluminium seul permettrait de mettre en évidence l’influence du platine sur
l’écaillage des couches d’oxyde et les phénomènes de diffusion au sein du système. L’application
d’une rayure calibrée au scratch-test après oxydation suivie d’un nouvel essai permettrait de
déterminer la capacité d’auto-cicatrisation de ces revêtements. Enfin, l’étude du comportement
mécanique des systèmes alliage-revêtement avant et après oxydation accompagné d’observation MEB
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in situ (banc d’essai disponible au CIRIMAT) s’avère nécessaire, en particulier pour observer
l’influence de la couche d’interdiffusion.
Ces quelques perspectives confirment que cette étude est un prélude à de nombreux autres
travaux si l’intérêt pour les systèmes aluminium-platine ne se dément pas. Les prolongements suggérés
à cette étude pourraient aboutir à la maîtrise de la morphologie des couches d’aluminium dans ces
systèmes avec comme conséquence la diminution significative de leur rugosité, avec les conséquences
que l’on sait sur la protection par les alumines formées en surface. L’application de tels revêtements à
des pièces de superalliages à base nickel peut aussi être envisagée, pour résoudre des problèmes tels
que le revêtement de l’intérieur des canaux de refroidissement de ce pièces, les procédés d’infiltration
par MOCVD étant bien maîtrisés.
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Annexe I : Tableaux des phases identifiées par diffraction RX
On trouvera ici les tableaux présentant toutes les phases identifiées par diffraction RX utilisés
dans le chapitre V de cette étude. Celles-ci sont classées par ordre de référence JCPDS croissante, et
l’importance relative des pics dans les diagramme est indiquée.
     Tableau I. Principales phases identifiées par diffraction RX dans l’échantillon oxAlT1.
N° JCPDS Fort Moyen  Faible Très faible Phase
31006 X PtAl2
40787 X Al
40802  X Pt
40875 X h-Al2O3
40877 X Al2O3
40878  X k-Al2O3
80117  X TiO
90309  X Ti3O5
100425 X g-Al2O3
160394  X d-Al2O3
180069 X Ti9Al23
181405  X Ti9Al17
260031 X Al2O3
260038  X Al3Ti
350088  X TiO2
351179  X Al21Pt6
371449  X Al3Ti
420810 X Al5Ti3
421134 X Al5Ti2
421135  X Al11Ti5
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Tableau II. Principales phases identifiées par diffraction RX dans l’échantillon oxAlT2.
N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006  X PtAl2
40787  X Al
40802 X Pt
40878 X k-Al2O3
90309   X  Ti3O5
100414  X b-Al2O3
100425 X g-Al2O3
160394  X d-Al2O3
170680  X Pt3Ti
180979   X PtTi3
181401  X  Ti6O11
290063   X  Al2O3
290070   X AlPt3
371449   X  Al3Ti
420810   X  Al5Ti3
       Tableau III. Principales phases identifiées par diffraction RX
       dans l’échantillon oxAlT1 avant son oxydation.
 N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006 X PtAl2
40787  X Al
50682   X Ti
290070    X AlPt3
391287  X Pt8Al21
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        Tableau IV. Principales phases identifiées par diffraction RX
        dans l’échantillon oxAlT2 avant son oxydation.
N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006 X PtAl2
40787  X Al
50682   X Ti
290070  X AlPt3
391287  X Pt8Al21
260038   X Al3Ti
421134   X Al5Ti2
421135   X Al11Ti5
    Tableau V. Principales phases de l’échantillon oxALD3 identifiées par
    diffraction RX.
JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006 X PtAl2
40787 X Al
40880   X c-Al2O3
50678   X AlTi
50682   X Ti
100425  X g-Al2O3
110218   X Ti2O
120754    X TiO
160394   X d-Al2O3
210010    X e-Al2O3
211272    X TiO2-anatase
231310    X PtTi
290360   X Al2O3
291360   X TiO2-brookite
331381    X TiO2
340493   X Al2O3
351179    X Al21Pt6
371449 X Al3Ti
421134   X Al5Ti2
60583    X Ti3Sn
250614    X PtSn
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      Tableau VI. Principales phases de l’échantillon oxALD4 identifiées
      par diffraction RX.
JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phases
31006  X PtAl2
40787 X Al
40880   X c-Al2O3
50678    X AlTi
100425  X g-Al2O3
110218    X TiO2
160394    X d-Al2O3
290063   X Al2O3
340493   X Al2O3
371449 X Al3Ti
371462   X Al2O3
421136   X Al2Ti
421137   X Al(1+x)Ti(1-x)
60583    X Ti3Sn
250614    X PtSn
260042    X Al3Sn4
270367   X Pt11Zr9
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     Tableau VII. Principales phases identifiées par diffraction RX dans oxAlPt1.
JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006   X PtAl2
40787 X Al
40802    X Pt
40880   X c-Al2O3
50682    X TiAl
100425  X g-Al2O3
160394   X d-Al2O3
120754   X TiO
130373  X c-Al2O3
211272   X TiO2-anatase
290063  X g-Al2O3
340493   X c-Al2O3
350121    X q-Al2O3
371449 X Al3Ti
421136    X Al2Ti
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   Tableau VIII. Principales phases identifiées par diffraction RX dans oxAlPt2.
N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006  X PtAl2
40787 X Al
40802   X Pt
40875   X h-Al2O3
40880  X c-Al2O3
50678  X AlTi
50682  X Ti
90240    X TiO
100425 X g-Al2O3
130373   X c-Al2O3
160394  X d-Al2O3
160415   X Al2Zr3
170680  X Pt3Ti
210010  X e-Al2O3
230606   X Ti3O5
250989    X Ti,5 Zr0,5O0,19
260038   X Al3Ti
260042   X Al3Zr4
270911   X w-Ti2ZrO
290063   X g-Al2O3
290070  X AlPt3
340493  X c-Al2O3
351179 X Al21Pt6
371449 X Al3Ti
371462  X Al2O3
420810  X Al5Ti3
421135   X Al11Ti5
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Tableau IX. Principales phases identifiées par diffraction RX dans oxAlPt4.
JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
1093   X Al3Zr
40787  X Al
40802 X Pt
40785    X e-Al2O3
40880   X c-Al2O3
50786  X AlTi
50682  X Ti
100425  X g-Al2O3
130373  X c-Al2O3
160394   X d-Al2O3
170064  X Pt3Ti
231009   X q-Al2O3
231310    X PtTi
290069   X AlPt2
290070    X AlPt3
350121    X q-Al2O3
371449 X Al3Ti
421135   X Al11Ti5
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  Tableau X. Principales phases identifiées par diffraction RX dans oxAlPt3.
N° JCPDS Fort Moyen faible Très faible Phase
31006   X PtAl2
40787  X Al
40802   X Pt
40880  X c-Al2O3
50682 X Ti
100425   X g-Al2O3
130373    X c-Al2O3
170064  X Pt3Ti
210010  X e-Al2O3
211272    X TiO2-anatase
231310    X PtTi
260041   X Al9,83Zr0,17
290063   X g-Al2O3
290070   X AlPt3
351179  X Al21Pt6
371449 X Al3Ti
371462  X Al2O3
420810  X Al5Ti3
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